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Les réacteurs de quatrième génération constituent l’avenir de l’énergie nucléaire civile, les réacteurs 
à neutrons rapides refroidis au sodium (RNR-Na) étant l’option privilégiée en France. Dans le cadre 
de leur développement, les matériaux de structure et de cœur doivent être reconsidérés et 
optimisés. Ils seront en effet exposés à des températures, des doses d’irradiation et des sollicitations 
mécaniques supérieures à celles existantes dans les réacteurs à eau pressurisée actuellement en 
service. Ainsi, les alliages de zirconium ne présentent plus les spécifications requises pour servir de 
matériau de gainage du combustible dans de tels réacteurs. Les aciers renforcés par une dispersion 
d’oxydes (oxide dispersion strengthened, ODS) sont présentés comme des candidats potentiels pour 
répondre aux nouvelles exigences.  
Les caractéristiques microstructurales spécifiques de ces alliages leur confèrent une très bonne 
stabilité sous irradiation, même à forte dose (> 150 déplacements par atome), et des propriétés 
mécaniques satisfaisantes aux températures visées (650°C). Même si leur microstructure et leurs 
propriétés mécaniques ont été largement caractérisées, les mécanismes qui régissent la plasticité et 
l’endommagement de tels matériaux restent à ce jour mal connus. Les renforts nanométriques, la 
taille des grains, les dislocations entre autres, sont autant de contributions à prendre en compte dans 
l’amélioration des propriétés mécaniques des aciers ODS.  
L’objectif de cette thèse est de décrire ces mécanismes et en particulier de mieux comprendre 
l’impact des différents paramètres microstructuraux sur ces mécanismes, via une approche multi-
échelles par caractérisations (i) macroscopiques par des essais mécaniques de traction et de fluage et 
(ii) microscopiques via l’analyse de la microstructure et des essais de déformation in situ en 
Microscopie Electronique en Transmission (MET). Pour cela plusieurs nuances d’aciers ODS ont été 
élaborées au CEA par métallurgie des poudres, avec différentes teneurs en Cr : 9% et 14% et 
différents modes de consolidation : extrusion ou compaction isostatique à chaud. Une nuance sans 
renfort a aussi été élaborée afin de rendre compte de l’apport des nano-renforts sur les propriétés 
mécaniques de tels aciers. 
Le contexte du développement et les voies d’élaboration des aciers ODS sont rappelés dans la 
première partie. Un état des lieux des principales caractéristiques microstructurales et mécaniques 
de nuances disponibles y est également présenté ainsi qu’une proposition des mécanismes 
susceptibles de gouverner la plasticité et l’endommagement. Après présentation des différents 
matériaux de l’étude, le second chapitre décrit leurs caractéristiques microstructurales. Le 
comportement mécanique en traction et en fluage est présenté dans le chapitre III. L’impact des 
différents paramètres microstructuraux sur les propriétés mécaniques y est aussi discuté. Le chapitre 
IV propose une description des mécanismes de déformation et d’endommagement, basée sur des 
observations en MET in situ de la déformation et post mortem d’échantillons déformés. Enfin, au 
dernier chapitre, les mécanismes de déformation et d’endommagement sont discutés via une 
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Chapitre I : Bibliographie 
I. Contexte du développement de nouvelles nuances d’aciers 
ODS 
Dès les années 1980, les aciers renforcés par dispersion d’oxydes (oxide dispersion strengthened, 
ODS) ont été envisagés comme matériaux de gainage du combustible pour les réacteurs à neutrons 
rapides, comme solution de remplacement des alliages austénitiques de type 316Ti ou 15/15Ti ou 
des aciers martensitiques de type EM10, connus pour leur fragilisation sous irradiation neutronique 
et leur résistance au gonflement modéré à forte dose. Le MA 957 développé par la société IncoAlloy 
[1] ou encore les DT et DY [2] développés au Centre d’Etudes Nucléaires à Mol font partie de ceux-là. 
Ils n’ont finalement pas été déployés à grande échelle dans les premiers réacteurs de ce genre 
construits en France, Phénix et Superphénix [3, 4], mais les études sur ces matériaux renforcés n’ont 
pas été abandonnées pour autant. 
Les aciers ODS bénéficient actuellement d'un regain d'intérêt dans le cadre d’un développement 
envisagé de filières à neutrons rapides pour les réacteurs de quatrième génération. En France, au 
CEA, une filière est principalement étudiée : le RNR-Na : Réacteur à Neutrons Rapides refroidi au 
sodium (voir Figure I.1), notamment du fait du retour d'expérience significatif des réacteurs 
précédemment cités. Fort de ce retour d’expérience, un nouveau réacteur est en projet. Ce nouveau 
réacteur nommé ASTRID devrait être mis en exploitation aux alentours de 2030. Du point de vue 
matériau, un des principaux challenges concerne le gainage du combustible qui se doit de résister à 
des températures d'utilisation en service de 600-650°C (à comparer avec 350°C, la température 
moyenne dans les réacteurs de type Réacteur à Eau Pressurisée actuellement en service), supporter 
des doses d'irradiation d’au moins 120 dpa (déplacements par atome) et une contrainte interne () 
en fin de cycle, due aux gaz de fission, proche de 100 MPa, après 8 à 10 ans d’exploitation. Il est ainsi 
important de repenser les matériaux utilisés dans ces réacteurs, et entre autres ceux des gaines de 
combustible. Les aciers austénitiques utilisés ont le grand inconvénient de gonfler pour des fortes 
doses d'irradiation, ce qui les rend inutilisables pour les forts taux de combustion envisagés dans les 
futurs RNR-Na, comme l’illustre la Figure I.2 où l’on peut juger de leur stabilité dimensionnelle 
limitée pour de fortes doses d’irradiation. Les aciers austénitiques 15/15 Ti (AIM1) seront toutefois 
les matériaux du premier cœur, les aciers ODS seront en effet utilisés à plus long terme. 
Le comportement sous irradiation d'une autre famille d'aciers, les ferritiques-martensitiques, est 
bien connu. Leur structure cubique centrée [5], qui est fort probablement à l’origine de la 
recombinaison des défauts d'irradiation, leur confère une grande stabilité structurale sous 
irradiation, ainsi qu'une excellente résistance au gonflement (voir Figure I.2). Cependant, leur faible 
résistance au fluage ne permet pas leur utilisation à haute température. Par contre, lorsque ces 
aciers sont renforcés par des dispersions d'oxydes nanométriques, ils présentent d'excellentes 
propriétés mécaniques à moyenne et haute température. Des résultats déjà obtenus ont montré sur 
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certaines nuances que la contrainte à rupture des ODS après 17000 heures de fluage à 600°C se situe 
entre 300 et 350 MPa alors que pour les aciers conventionnels, elle est de l'ordre de 150 MPa [4]. 
 
Figure I.1 : Illustration du concept de Réacteur à Neutrons Rapides refroidi au sodium [4] 
 
La combinaison de ces deux caractéristiques , structure cubique centrée et présence d’une dispersion 
d’oxydes nanométriques, fait donc des aciers ODS de parfaits candidats pour toute structure soumise 
à un fort dommage neutronique notamment à haute température (400-750°C), sous réserve que les 
propriétés mécaniques restent bonnes sous irradiation. Il a été cependant démontré que les aciers 
ferritiques sont fragilisés par l'irradiation avec notamment, pour certaines nuances, un déplacement 
de la température de transition ductile-fragile DBTT vers la température ambiante (et au-delà), ce qui 
pose problème notamment pour la manutention des gaines lors du retraitement [6]. 
 
 








II. Voies de fabrication des gaines de combustible en alliage 
ODS 
C’est dans les années 1970 que le procédé de métallurgie des poudres connaît un nouvel essor avec 
la mise au point du broyage à haute énergie, ou mécanosynthèse. Par des procédés classiques de 
fonderie il est actuellement difficile, voire impossible d’obtenir une dispersion fine et homogène 
d’oxydes dans la matrice. C’est pourquoi la principale voie retenue pour l’élaboration de tels 
matériaux est la métallurgie des poudres. C’est J.S. Benjamin [8] qui a proposé ce nouveau procédé 
de broyage sur un alliage de nickel renforcé par des particules d’oxyde d’yttrium.  
On peut également rapporter qu’historiquement, les premiers matériaux métalliques dont la matrice 
a été renforcée par des oxydes sont des alliages de tungstène dans lesquels ont été ajoutées des 
particules d’oxydes de thorium pour accroître la durée de vie des filaments de lampes à 
incandescence et ce, dès 1910 par Coolidge. 
Le schéma de principe du procédé d’élaboration, depuis les poudres initiales jusqu’aux produits filés 
est présenté Figure I.3. Il est basé sur le principe d'élaboration de métaux par métallurgie des 
poudres qui consiste à mélanger une poudre métallique élémentaire ou pré-alliée atomisée à une 
fine poudre, dans le cas présent une poudre d’oxyde d'yttrium, dont les granulométries sont 
comprises entre quelques nanomètres et une dizaine de micromètres. Ces poudres subissent un 
cobroyage mécanique très énergétique pendant des dizaines d'heures (la mécanosynthèse), ce qui va 
permettre de mélanger les poudres, de les homogénéiser et de remettre l'yttrium en solution solide 
[9]. La poudre subit ensuite une compaction isostatique à chaud (CIC) et/ou est filée à chaud. La 
compaction isostatique à chaud permet l'obtention d'un matériau sans orientation cristallographique 
préférentielle, mais avec le risque d’une porosité résiduelle. Le filage, qui est le mode de 
consolidation utilisé pour l’obtention de gaines, permet de consolider la matière et de supprimer les 
porosités, mais tend à texturer le matériau, et à diminuer la taille des grains. La géométrie de la 
filière va conditionner la forme du produit obtenu et permettra ainsi l’obtention de largets (forme 
parallélépipédique), de barres, d’ébauches tubulaires... C'est durant cette étape de mise en forme 
(montée en température) que les oxydes reprécipitent de façon fine et homogène dans la matrice 
[10]. Dans des conditions bien choisies de température et de pression, cette précipitation peut être 
entièrement nanométrique. Qui plus est, la tendance actuelle est d'ajouter du titane lors du 
cobroyage pour affiner la taille des nano-renforts obtenus (de type Y-Ti-O) [11]. Après cela, un recuit 
de détensionnement est la plupart du temps réalisé. 
 
 




Même si les produits semi-finis en géométrie barre sont largement étudiés, la géométrie finale du 
matériau de gainage de combustible est un tube dont les dimensions visées ont un diamètre externe 
de 10,73 mm et une épaisseur de paroi de 500 µm. Cependant, l’obtention de ces cotes n’est pas 
aisée et des études sont largement menées sur la mise en forme de ces tubes [12, 13]. Il faut, en 
l’occurrence, passer par des étapes d’ébauches de tubes. Elles peuvent être obtenues entre autres 
par filage sur aiguille (voir Figure I.4.a). Les ébauches ont une paroi et un diamètre plus importants 
que ceux attendus. 
 
 
Figure I.4 : Les voies d’obtention de tubes (a) principe du filage sur aiguille et (b) schéma du fonctionnement d’un laminoir à 
galets 
 
Afin d’obtenir l’épaisseur visée, ces ébauches de tubes sont laminées sur un laminoir à pas de 
pèlerin, dont le CEA est équipé (laminoir de tubes à galets, dont un schéma de fonctionnement est 
présenté Figure I.4.b). Par ce procédé, l’épaisseur et les diamètres intérieur et extérieur du tube sont 
réduits simultanément. Ce laminage s’effectue à froid mais afin d’éviter les fissures lors du procédé, 
le taux de déformation pour chaque passe est limité et des traitements thermiques inter-passes sont 
nécessaires. 
 
III. Nuances développées 
III.1. Etat des lieux  
Le procédé de mécanosynthèse a permis par la suite l'élaboration de différentes nuances d'aciers 
ODS industrielles/commerciales ou de laboratoire. Le Tableau I.1 présente les compositions 
chimiques de certains de ces alliages. De nombreuses études ont porté sur les premières générations 
d’aciers ODS dans les années 1980. Ainsi C. Zakine [14] a étudié la plasticité des alliages DT et DY, 
alliages développés au CEN-SCK à Mol en Belgique et fabriqués par Dour Metal, qui ont la 
particularité de présenter une phase intermétallique fragilisante χ et dont les renforts sont des 
oxydes d'yttrium et/ou de titane. H. Réglé [15] a travaillé plus particulièrement sur la mise en forme 
et les textures associées d’aciers renforcés, le MA 956 et le MA 957 élaborés par IncoAlloy en 
Angleterre et renforcés par dispersion d'oxydes d'yttrium.  
 




Alliage Fabricant Cr Ti Y2O3 W Al Mo Mn Ni 
Eurofer97 non ODS [16] Plansee 9 - - 1,1 - - 0,5 - 
Eurofer 97ODS [17] Plansee 9 - 0,3 1,1 - - 0,5 - 
EM 10 non ODS [18] Osprey-LETRAM 8,5 - - - - 1 0,5 0,5 
EM 10 ODS [19] Osprey-LETRAM 8,5 0,23 0,15 - - 1 0,5 0,5 
M 93 [13] JAEA 9 0,2 0,37 1,95 - - - 0,021 
12YWT [20] Kobe steel 12 0,35 0,25 2,5 - - - - 
DY [14] Dour Metal 13 2,2 0,5 - - 1,5 - - 
DT [14] Dour Metal 13 2,9 - - - 1,5 - - 
MA 957 [21] IncoAlloy 14 1 0,25 - - 0,3 - - 
14YWT [22] SpecialMetals, Inc. 14 0,4 0,25 3 - - - - 
SM 4 [23] SpecialMetals, Inc. 14 0,22 0,3 1,9 - - - - 
PM 2000 [24] Plansee 19 0,5 0,5 - 5,5 - - - 
MA 956  [24] IncoAlloy 20 0,5 0,5 - 4,5 - - - 
Tableau I.1 : Composition (%pds) en éléments principaux de différents aciers ODS et non ODS issus de la métallurgie des 
poudres (liste non exhaustive) 
 
Depuis les élaborations de ces premières nuances, de nombreux autres aciers ODS ont également été 
développés dans le monde entier, que ce soit par des équipes japonaises (M11, M93), américaines 
(12YWT, 14YWT), européennes (Eurofer). Les équipes françaises ne sont pas en reste et les résultats 
obtenus au cours de ces travaux de thèse l’ont été sur des nuances élaborées au CEA, depuis le 
cobroyage des poudres jusqu’à la consolidation par filage ou par compaction isostatique à chaud.  
Les aciers ODS retenus ont une matrice à base fer contenant un pourcentage massique variable de 
chrome compris entre 9% et 20%. Leur structure cristallographique est cubique centrée. On peut 
classer ces aciers en deux grandes familles (Figure I.5) : d’un côté les aciers « martensitiques » à bas 
pourcentage de chrome (entre 9% et 12%) et de l’autre les aciers ferritiques contenant 12 à 20% de 
Cr, chacune de ces familles ayant ses avantages et inconvénients.  
 
 
Figure I.5 : Diagramme de phase Fe-Cr, avec en orange le domaine des aciers contenant 9 à 12% de Cr et en vert celui des 
aciers contenant 12 à 20% [25] 
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En ce qui concerne les aciers à bas pourcentage de chrome, une transformation de phase α (cubique 
centrée)   (cubique faces centrées) intervient aux alentours de 850°C. Cette transformation de 
phase induit une variation dimensionnelle et une modification des propriétés mécaniques. Même si 
ce changement de phase peut s’avérer utile pour la mise en forme, il faut l’éviter en fonctionnement, 
et être conscient de l’effet qu’il peut avoir en cas d’incident et de conditions accidentelles. La plus 
faible teneur en chrome de ces aciers leur confère une moindre protection contre la corrosion. La 
réaction oxyde/gaine est alors plus susceptible de se produire. Par ailleurs, la retraitabilité des aciers 
à bas chrome s’avère plus difficile que celles des aciers avec un pourcentage de chrome plus 
important [26]. 
Les nuances à plus haute teneur en chrome sont donc plus résistantes à la corrosion, leur 
retraitement est moins difficile, et ils sont stables sur une très grande plage de températures (jusqu’à 
1500°C) puisqu’ils ne sont pas sujet au changement de phase α. Cependant, ils présentent 
quelques inconvénients, notamment au niveau de leur mise en forme. En effet, de par l’étape de 
filage, ils ont une texture cristallographique de type fibre dans la direction <110> très prononcée, et 
parallèle à la direction de filage [27], ainsi qu’une texture morphologique (grains allongés selon la 
direction de filage). Cela peut entraîner une anisotropie des propriétés mécaniques suivant la 
direction de sollicitation, avec par exemple une tenue en sens transverse moindre comparée au sens 
longitudinal [11, 28]. De plus, ces aciers sont sujets, et cela d’autant plus sous irradiation, à la 
précipitation d’une phase fragilisante α’ riche en chrome [19]. 
Il est également important de contrôler les différents éléments que l’on peut introduire dans ces 
alliages ODS. En effet, ils ont un impact sur les propriétés mécaniques ou leur stabilité en 
température et sous irradiation. Ainsi la teneur en Ti influe sur la taille des particules et leur nature 
[29, 30] et sur la distance entre ces particules, ce qui impacte la tenue en fluage du matériau. Il a 
ainsi été mis en évidence que la quantité optimale de Ti se situe entre 0,3 et 0,35% en masse pour 
avoir la meilleure résistance au fluage [31, 32]. 
Du W est souvent ajouté pour durcir le matériau par solution solide [29, 33], mais la quantité doit 
être optimisée car une trop forte quantité entraîne la précipitation de phase de lave sous irradiation 
et vieillissement thermique, rendant le matériau plus fragile [34]. C’est pour cela qu’on vise des 
teneurs en W aux alentours de 1-2%, comme l’illustrent les images présentées Figure I.6. 
 
 
Figure I.6 : Influence de la teneur en W sur la limite d'élasticité et sur la température de transition fragile-ductile [34] 
 




Enfin, on retrouve dans plusieurs alliages de l’aluminium dans l’optique d’améliorer la résistance à la 
corrosion du matériau. Cependant, on a pu noter la formation de précipités grossiers, riches en Al et 
néfastes vis-à-vis des propriétés mécaniques des aciers ODS [35]. Cet élément est donc le plus 
souvent mis de côté dans les nouvelles nuances. 
 
III.2. Microstructure des aciers ODS 
Etant donné que la voie de consolidation majoritairement utilisée est le filage, une morphologie 
particulière des grains peut être attendue sur les nuances ferritiques. On observe en particulier pour 
les matériaux ferritiques filés une microstructure très déformée avec un facteur de forme des grains 
(GAR pour Grain Aspect Ratio = rapport de la longueur sur la largeur) relativement élevé, proche de 
10 pour le MA 957 ou le 14YWT par exemple [21, 36]. Leurs grains sont en effet très fins et allongés 
et font environ 400-500 nm de large pour quelques microns de long (voir Figure I.7). Les nuances 
martensitiques ont des grains plutôt équiaxes avec un diamètre moyen de 500 nm à 1 µm [13]. La 
texture morphologique est moins prononcée pour ces nuances martensitiques du fait du 
changement de phase à haute température.  
Une texture cristallographique très prononcée après filage sur les nuances ferritiques est aussi 
obtenue avec dans la majorité des cas, pour des géométries axisymétriques (barre, tube), une 
texture de fibre parallèle à la direction de filage [27]. Les densités de dislocations qui en résultent, 
pour les matériaux filés, sont élevées et comprises entre 1014 m-2 et 1016 m-2 (12YWT [20], MA 957 
[21]). 
Pour les matériaux consolidés par CIC, la microstructure est quelque peu différente. En effet, ce 
mode d’élaboration permet de s’affranchir de la texture cristallographique et morphologique des 
grains. Ainsi, même pour les nuances ferritiques, les grains sont équiaxes [37, 38]. Mais leur taille 
dépend fortement de la teneur et de la nature des nano-renforts incorporés. De plus, il apparaît que 
par ce mode de consolidation la microstructure est bimodale avec des grains microniques d’une part 
et des grains nanométriques de l’autre, comme observé par exemple dans l’ODS Eurofer avec des 
taux de renforts compris entre 0,2% et 1% [39, 40]. Le matériau par ce mode de consolidation est 
moins écroui, d’où une densité de dislocations moindre. Par ailleurs, une forte hétérogénéité de 
densité de dislocations a été remarquée sur un alliage à 14% de Cr compacté par CIC [41] avec une 





Figure I.7 : Clichés MET en champ clair illustrant la microstructure typique des aciers ODS obtenus par filage à chaud : (a) les 
grains submicroniques allongés dans la direction de filage [36] et (b) et (c) la présence des nano-renforts à deux échelles 
différentes [42] 
 
Cependant, même si on peut donner des tendances en termes de taille de grains, il est difficile de 
généraliser les valeurs car les traitements thermiques subis par les matériaux consolidés peuvent 
faire évoluer leur microstructure de façon remarquable. A titre d’exemple, en fonction du traitement 
thermique appliqué la taille des grains du PM 2000 (19% Cr) peut passer de la dizaine de microns au 
millimètre [43]. Pour le MA 957 [21], la morphologie des grains après recristallisation dépend 
fortement du mode d’élaboration (filage, CIC…) et du taux d’écrouissage appliqué. Ainsi, pour les 
nuances ferritiques, durant le traitement thermique de recristallisation, on peut observer une 
croissance anormale de la taille des grains. Cependant, des étapes de fabrication bien maîtrisées 
(telles que l’étirage à froid) permettent de limiter un tel phénomène. 
La nature ainsi que la taille et la distribution de la précipitation varie d’un matériau à un autre. Dans 
les premières nuances développées telles que les DT ou DY, les phases nanométriques faisaient entre 
20 et 80 nm en moyenne [14]. Dans les études plus récentes, les précipités sont de taille 
nanométrique, beaucoup plus fins que précédemment (1-10 nm), comme c’est le cas pour le 14YWT. 




On retrouve les nano-précipités à la fois dans les grains, et au niveau des joints de grains. H. 
Sakasegawa a par ailleurs établi une évolution de la nature chimique des précipités avec leur 
taille pour une nuance avec Ti; cela est illustré Figure I.8. 
 
 
Figure I.8 : Evolution de la nature chimique des nanoparticules en fonction de leur taille pour l'acier ODS MA 957 [44] 
 
III.3. Propriétés mécaniques 
L’ajout de nano-particules a un impact sur les propriétés mécaniques du matériau. Les 
microstructures spécifiques de ces matériaux, et en particulier la présence des nano-renforts influent 
sur le comportement plastique et l’endommagement de ces matériaux, notamment illustré à travers 
les propriétés mécaniques en traction et en fluage.  
III.3.1. En traction 
Ces aciers ont été largement caractérisés en traction, notamment du fait de la facilité de mise en 
œuvre de tels essais. L’influence de nombreux paramètres sur les propriétés mécaniques a été 
analysée : la vitesse de déformation, la température de l’essai, la taille des grains du matériau, la 
texture induite par la mise en forme [15], la quantité et la nature des renforts [11], etc... Même s’il 
peut être assez compliqué de comparer directement l’ensemble des données, des tendances se 
dessinent. 
De manière générale, la résistance mécanique est largement plus élevée, à traitements thermiques 
identiques, lorsque la matrice est renforcée par une dispersion d’oxydes. A titre d’exemple, 
l’évolution des propriétés mécaniques en traction avec la température a été évaluée pour les aciers 
renforcés 14YWT et ODS Eurofer et non renforcés 14WT et Eurofer 97 respectivement à 14% et 9% 
de Cr (voir Figure I.9). On remarque ainsi que le gain en limite d’élasticité est notable, quelle que soit 
la température considérée : 900 MPa à température ambiante et 120 MPa à 800°C par exemple sur 
les nuances à 14% de Cr. L’évolution de leurs allongements totaux respectifs est similaire. Cependant 
on peut noter que la nuance sans renfort est légèrement plus ductile sur toute la gamme de 
températures concernée (entre 5 et 10% de plus) pour la matrice à 14% de Cr. En revanche, pour la 




Figure I.9 : Influence des nano-renforts sur la limite d'élasticité et l'allongement total pour des nuances à 14% de Cr et 9% 
de Cr, les symboles pleins correspondent aux données acquises sur des nuances renforcées, les symboles creux aux 
données sur des nuances non renforcées [22] 
 
De façon plus générale, la limite d’élasticité des aciers ODS décroît sensiblement avec la température 
jusqu’à 400°C, avant de décroître bien plus brusquement au-delà. Si on compare différentes nuances 
de la littérature telles que l’ODS Eurofer [17], les DT et DY [14], le MA 957 [21, 24], le 14YWT [22], le 
PM2000 [24], mais aussi l’acier austénitique 15/15Ti AIM1, actuelle référence en matériau de 
gainage (note interne CEA-SRMA 1993 A. Castaing), on peut noter, comme cela a été évoqué 
précédemment, une disparité des résultats. Outre le pourcentage de chrome variable pour chacun 
de ces alliages (9 à 18% de Cr) et la présence ou non de renforts, la taille des grains entre chacune 
des nuances est variable, ce qui a un impact sur les valeurs de résistance mécanique. Le 14YWT est le 
matériau qui présente la plus haute limite d’élasticité (1435 MPa à 20°C et 420 MPa à 700°C), et le DT 
est celui qui a les moins bonnes propriétés (400 MPa et 175 MPa respectivement). La nuance 
austénitique se situe dans la moyenne basse des aciers présentés, jusqu’à 500°C, et à partir de 550°C, 
ses propriétés sont comparables à celles du MA 957 ou du 14YWT.  
 
III.3.2. En fluage 
La théorie du fluage 
Suite à l’application d’une charge constante, un matériau se déforme et il en résulte un écoulement 
plastique plus communément appelé déformation de fluage. Il est possible de réaliser des essais de 
fluage soit en compression, soit en traction. Dans le premier cas, il n’est alors pas possible d’obtenir 
des informations en termes de temps à rupture sur le matériau testé. Lors d’un essai, on enregistre 
l’évolution de la déformation plastique avec le temps. Les essais se font généralement pour des 
températures supérieures à 1/3 de la température de fusion. La courbe d’évolution de la 
déformation en fonction du temps se décompose généralement en trois stades (Figure I.10) : 
 le fluage primaire (ou transitoire) : ce stade est caractérisé par une vitesse rapide au début 
qui décroit rapidement. La déformation atteinte durant ce stade est fortement dépendante 
de l’étape de mise en charge.  
 le fluage secondaire (ou stationnaire) : durant ce stade, la vitesse de fluage est constante 
(dans le cas idéal), et est minimale. Ce régime transitoire résulte d’un équilibre entre le 




durcissement induit par la déformation et la restauration qui est favorisée par la 











A n exp  Eq. I.1 
Où 
 
est la vitesse de fluage secondaire, σ la contrainte appliquée, n est l’exposant de 
contrainte et Q l’énergie d’activation, A est une constante supposée athermique, R est la 
constante des gaz parfaits et T la température en Kelvin. 
 le fluage tertiaire : il intervient juste avant la rupture et correspond à une accélération de 




Figure I.10 : Courbe classique de fluage d'un matériau  
 
Le fluage des aciers ODS 
La tenue au fluage est l’une des propriétés les plus importantes pour les matériaux candidats pour le 
gainage du combustible car les matériaux en service, en plus de devoir supporter des températures 
élevées, sont soumis à des contraintes importantes principalement dues aux gaz de fission en fin de 
cycle. Tout comme pour les propriétés en traction, la présence des nano-oxydes permet d’accroître 
nettement les propriétés mécaniques en fluage des aciers : à contrainte et température d’essais 
identiques, les aciers renforcés se déforment bien moins, moins rapidement et leur temps à rupture 
est nettement plus long, avec un gain de plusieurs ordres de grandeurs. Ce résultat est visible Figure 
I.11 : en abscisse le paramètre de Larson-Miller (qui sera présenté plus précisément ultérieurement), 
qui intègre à la fois la température de l’essai et son temps à rupture, est calculé pour différents 
essais de fluage sur un matériau non renforcé, l’EUROFER 97 et pour deux nuances ODS EUROFER. 
On voit bien que pour une même contrainte appliquée et une même température, le temps à 
rupture de la nuance sans renfort est bien moindre [16]. On peut aussi noter que dans le cas des 
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aciers renforcés par dispersion d’oxydes, le fluage tertiaire est quasi inexistant, il y a une accélération 
très brusque de la vitesse de déformation juste avant la rupture. Il a par ailleurs été largement 
montré que les propriétés en fluage sont étroitement liées à la microstructure des aciers et plus 
particulièrement à la taille des grains. Ainsi pour les contraintes appliquées les plus faibles, une 
microstructure à grains recristallisés résiste mieux qu’une microstructure à grains fins [21]. 
 
 
Figure I.11 : Détermination du paramètre de Larson-Miller en fluage pour une nuance d'acier à 9% de Cr, EUROFER, et de 
deux nuances ayant la même matrice, mais renforcées par une dispersion d'oxydes [16] 
 
Il a été observé sur différentes nuances que les propriétés en fluage sont aussi liées à la taille et à la 
dispersion des oxydes : à fraction volumique identique, plus la dispersion est fine et homogène, plus 
les propriétés mécaniques sont améliorées [24, 45]. Sur la Figure I.12 où sont comparés deux aciers 
ODS à 12% de Cr et un acier à 9% de Cr non renforcé, on voit que la nuance qui a les renforts avec les 
nano-particules les plus petites et en plus grande densité est celle qui présente les meilleures 
propriétés en fluage : des temps à rupture supérieurs de plusieurs ordres de grandeurs sont atteints 
pour les nuances avec les plus fins nano-renforts. 
 





Figure I.12 : Influence de la taille et de la densité des nano-renforts sur les propriétés en fluage [24] 
 
La déformation à rupture des aciers ODS est très limitée et atteint difficilement le pourcent comme 
le Mm15-NT, un acier ODS à 9% de Cr [46] par exemple. Les valeurs de vitesse de fluage stationnaire 
sont très faibles et plusieurs ordres de grandeur inférieurs à ce que l’on s’attend pour des 
mécanismes de fluage-diffusion (voir description plus loin), que l’on considère le modèle de Nabarro-
Herring ou celui de Coble. C’est en tout cas ce qui a été montré sur le 14YWT [42] ainsi que sur des 
alliages de nickel renforcés avec des petites particules [47]. 
Un autre point remarquable quant à la sollicitation en fluage de ce type d'alliages est la valeur élevée 
de son exposant de contrainte n lorsque l'on décrit l'essai au moyen d'une loi de Norton (cf Eq. I.1). Il 
vaut notamment près de 35 pour le MA 957, 12 pour le DT [14] et plus de 20 pour le DY, mais pour 
d’autres nuances à 9% de Cr, on trouve des valeurs plus faibles et proches des valeurs mesurées sur 
la plupart des métaux conventionnels. C’est par exemple le cas de la nuance T3NT [46] où n vaut 5. 
Ces valeurs sont à comparer aux exposants mesurés dans la plupart des métaux conventionnels où n 
est compris entre 1 et 6. 
Les mécanismes de fluage 
Les mécanismes pouvant régir le fluage secondaire sont fortement dépendants des conditions 
d’essai, à savoir la température et la contrainte imposée. Des données telles que l’exposant de 
contrainte n ou l’énergie d’activation Q (qui suit une loi de type Arrhenius) que l’on peut obtenir en 
traitant les résultats permettent de définir la nature du mécanisme. Pour cela, on part de 


























  Eq. I.3 
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Ces grandeurs permettent de donner des informations quant aux mécanismes qui régissent la 
déformation en fluage. Il est communément admis que lorsque les exposants de contraintes sont 
compris entre 3 et 6 il s’agit essentiellement d’un mécanisme faisant appel aux dislocations (montée, 
glissement assisté par la montée...), et que lorsque l’exposant est voisin de l’unité, la déformation est 
plutôt régie par la diffusion des défauts ponctuels [48]. 
On peut ainsi tenter de classer les mécanismes de déformation en fluage en deux grandes 
catégories : le fluage-dislocation dont la déformation résulte essentiellement du mouvement des 
dislocations, et le fluage-diffusion dont la déformation résulte d’un transport de matière par 
diffusion. Une carte des déformations, basée sur les cartes d’Ashby, telle que celle présentée Figure 
I.13, permet un classement des différents mécanismes de fluage suivant les conditions d’essai 
(vitesse de déformation, contrainte appliquée, température...). 
 
 
Figure I.13 : Exemple d'une carte des déformations pour un acier Fe-8Cr-2W [49] 
 
Le fluage-dislocation peut être contrôlé soit par un mouvement conservatif tel que le glissement des 
dislocations, ainsi, très souvent, la vitesse de déformation est contrôlée par la propagation des 
dislocations, ou soit par un mouvement non conservatif et dans ce cas il fait intervenir la montée des 
dislocations. Il y a alors absorption ou émission de défauts ponctuels (des lacunes essentiellement). 
Parmi les modèles de fluage-dislocation, on retrouve celui fondé sur l’équilibre entre la vitesse de 
production de dislocations et la vitesse d’élimination. Autrement dit, le fluage peut être gouverné 
par la restauration. Dans ces différents modèles (McLean 1966, Nabarro 1967, Weertman 1968), on 
trouve une dépendance de la vitesse de la déformation en σ3 et les principales hypothèses sont que 
la montée ou le glissement des dislocations sont la principale cause de la déformation, et que les 








Le fluage-dislocation, mais sans restauration, contrôlé par le glissement a été modélisé de différentes 
façons :  
 En estimant que la force motrice du glissement est la contrainte appliquée elle-même (Mott 
[50], Barrett et Nix [51]). Pour ces modèles il est considéré que c’est le glissement de la partie vis des 
dislocations qui contrôle la déformation. 
 En considérant une contrainte efficace pour activer le glissement (Ahlquist, Gasca-Neri et Nix 
[52].  
Le fluage-diffusion est essentiellement représenté par deux modèles : celui de Nabarro-Herring [48] 
et celui de Coble [49]. Pour la théorie du fluage-diffusion, la vitesse de déformation est d’autant plus 
grande que la température est élevée et l’énergie d’activation doit être égale à l’énergie 
d’autodiffusion des éléments concernés. Les différents modèles font intervenir une dépendance 
linéaire de la vitesse de déformation avec la contrainte. Cela conduit à penser que pour les faibles 
contraintes c’est ce mode de déformation qui domine devant ceux faisant intervenir les dislocations. 
De plus, ces modèles laissent prévoir que le fluage-diffusion sera d’autant plus important que les 
grains du matériau considéré seront fins. La principale différence entre les modèle de Nabarro-
Herring et de Coble réside dans le fait que Coble fait intervenir le coefficient de diffusion aux joints 
de grains (contre le coefficient de diffusion en volume pour Nabarro-Herring) et donc que la 
dépendance en taille de grain de la vitesse de déformation se fait en d-3 (contre d-2). 
Lorsque les exposants de contrainte sont très élevés comme c’est souvent le cas pour les ODS (voir 
paragraphe précédent), et que les énergies d’activation sont très éloignées de l’énergie 
d’autodiffusion du fer (pour les aciers), ces modèles classiquement établis ne permettent plus 
d’expliquer les mécanismes. Afin de pouvoir se retrouver dans des cas où ces modèles classiques 
sont applicables, la notion de contrainte seuil est alors introduite. Il s’agit d’une contrainte en 
dessous de laquelle le matériau ne flue pas. La Figure I.14 montre que l’ajout de renforts dans un 
alliage (ici base Ni) conduit à définir une contrainte limite pour que le matériau flue. On fait alors 
intervenir non plus la contrainte, mais une contrainte « effective » (σ-σseuil) [14, 53]. 
 
 




La sévérité de l’endommagement dépend des conditions d’essais. En particulier, la  très faible 
déformation à rupture et le fluage tertiaire quasi inexistant des aciers ODS laissent penser que 
l’endommagement est très important et d’autant plus que la température sera élevée et que la 
vitesse (ou contrainte) appliquée sera faible. Il a été démontré que la croissance et la coalescence de 
micro-pores sont néfastes aux propriétés mécaniques du 14YWT [55]. D’après les travaux de Ukai et 
al. [46] sur des aciers ODS à 9% de Cr, le mode d’endommagement pourrait être du glissement 
intergranulaire. Il l’explique par le fait que le fluage-dislocation ne peut pas intervenir dans les aciers 
ODS puisque les particules d’oxydes (stables en température) peuvent épingler et donc générer des 
empilements de dislocations. Le glissement au joint de grains causerait une accumulation de 
contrainte principalement au niveau des jonctions triples. Le matériau ne pouvant pas relaxer ses 
contraintes, on assisterait alors à la formation de fissures le long des joints de grains comme cela est 
illustré Figure I.15 sur une coupe longitudinale. Zakine [14] a d’ailleurs montré qu’à haute 
température, les joints de grains (essentiellement ceux perpendiculaires à la contrainte appliquée) 
sont des sources potentielles d’endommagement. Ils joueraient le rôle de source de lacunes qui 
s’accumulent aux joints de grains sous forme de cavités. Ils causent ainsi une rupture intergranulaire. 
La formation de fissures le long des joints de grains peut également être imputable à la présence de 
précipités grossiers (peut-être des carbures) ou de ségrégation en Cr, Ti et C dans ces régions, 
comme cela a été observé entre autres par Klueh et al. [24] sur le MA 957.  
 
 
Figure I.15 : Coupe longitudinale et faciès de rupture de l’acier ODS Mm15-NT testé à 973 K sous 155 MPa [46] 
 
III.3.3. L’anisotropie  
Différentes études ont mis en avant la forte texture cristallographique et morphologique des aciers 
ODS ferritiques [11, 27]. Il a été clairement établi qu’il en découle une anisotropie sur les propriétés 
mécaniques. La limite d’élasticité en sens transverse est largement inférieure à celle en sens long et 




c’est justement cette direction radiale qui est particulièrement sollicitée lors du fluage des gaines en 
service. La Figure I.16 illustre les différences de propriétés mécaniques tant en traction qu’en fluage, 
suivant les différentes directions de sollicitation pour un larget d’acier ODS. On peut y voir que le 
sens transverse, en termes de ductilité ou de tenue en fluage, est de façon systématique plus faible 
que les autres directions pour des conditions d’essais identiques. Cette anisotropie est également 
























































































Figure I.16 : Illustration de l'anisotropie des propriétés mécaniques en traction (a) et en fluage (b) sur un acier ODS en larget 
à 18% de Cr ; SL, ST et S45° correspondent aux sens de sollicitation des éprouvettes par rapport au sens de filage : sens long, 








IV. Mécanismes de plasticité 
La compréhension des mécanismes de déformation des alliages renforcés par dispersion d’oxydes a 
fait l’objet de nombreux travaux. Parce que leur microstructure est complexe, plusieurs mécanismes 
élémentaires de plasticité rentrent en jeu parfois simultanément. Leur connaissance est primordiale 
afin d’estimer leur contribution respective au durcissement du matériau. Il est également capital de 
déterminer dans des conditions données le mécanisme contrôlant la déformation plastique. On peut 
considérer différents paramètres intervenant dans le durcissement des matériaux. Ils sont fortement 
dépendants de la microstructure des matériaux et leur poids est plus ou moins prononcé suivant la 
microstructure des matériaux. Interviennent ainsi dans le durcissement la friction de réseau, les 
atomes en solution solide dans la matrice, les dislocations, la taille des grains et particulièrement 
dans les alliages renforcés les précipités.  
Différents modèles de durcissements sont régulièrement proposés, mais il apparaît que la plupart du 
temps, ils se résument en une sommation, linéaire, quadratique ou autre, des différentes contraintes 
imputables à chacun des paramètres microstructuraux cités ci-dessus [11, 57, 58]. 
 
IV.1. Force de Peierls 
Dans un matériau, même pur, il existe des forces de friction de réseau. Cette force, ou contrainte de 
Peierls est imputable à la périodicité cristalline et à l’étalement du cœur de la dislocation [59]. Dans 
les métaux cubiques centrés, la faible mobilité des composantes vis des dislocations est directement 
imputable à l’existence de vallées de Peierls.  
 
IV.2. Durcissement par solution solide 
Par le biais du durcissement par solution solide, la limite d’élasticité du matériau est augmentée, 
mais sans perte conséquente de la ductilité. Le durcissement peut intervenir de différentes façons. 
Tout d’abord il peut être dû à une différence de taille. En effet, un atome en solution n’a, en règle 
générale, pas le même rayon que les autres atomes. Cela implique une distorsion du réseau autour 
de lui. Il existe également un effet de module qui provient de l’existence d’une différence de module 
d’élasticité entre le soluté et la matrice du matériau. Cependant, cet effet peut être considéré 
comme négligeable comparé à l’effet induit par la différence de taille. Enfin, on peut considérer un 
effet chimique (ou effet Suzuki) induit par la modification de l’énergie locale de faute d’empilement. 
La structure cristalline est alors localement modifiée et les éléments qui favorisent la nouvelle 
structure ont tendance à ségréger sur la faute d’empilement tout en favorisant la dissociation des 
dislocations. Ceci n’est cependant efficace qu’à basse température [60]. 
Plusieurs modèles ont été proposés pour le durcissement par solution solide. Les principales 
différences entre ces théories reposent sur le raffinement de la distribution statistique des atomes 
en solution ou encore sur la prise en compte de l’activation thermique. Ainsi, celle de Butt-Feltham 
[61] suppose que les obstacles sont uniquement situés dans le plan de glissement de la dislocation, 
et par la nucléation d’un bombement local, un segment de dislocation non dissocié se libère, la 
forme critique de cette déflexion pouvant être approchée par un triangle. Celle de Fleisher-Friedel 
(1964) suppose quant à elle que la ligne de dislocation se courbe entre des obstacles isolés et 




distribués de manière aléatoire. Ce modèle a été validé pour des obstacles forts comme les précipités 
et pour des obstacles de faible concentration atomique. On peut également citer celle de Mott-
Nabarro-Labush [50, 62] qui suppose que l’interaction entre le soluté et la dislocation se fait sur une 
distance donnée et que le cœur de la dislocation interagit avec plusieurs obstacles en même temps.  
Plus récemment, Patinet [63] a plus particulièrement travaillé sur le durcissement par solution solide 
dans les métaux cubiques à faces centrées. Il a notamment modélisé le franchissement d’un atome 
de soluté par une dislocation grâce à de l’activation thermique.  
Le vieillissement dynamique 
Suivant la température considérée, la mobilité des atomes de soluté varie. Ainsi, à basse 
température, les solutés sont fixes, seules les dislocations sont mobiles et un durcissement 
« classique » est envisageable via les formulations citées précédemment. Mais lorsque l’on augmente 
la température, les dislocations comme les atomes de soluté sont en mouvement. Certaines 
dislocations peuvent être bloquées par des solutés plus rapides qu’elles. D’autres plus mobiles 
parviennent à s’échapper et à propager la déformation. Cela correspond au vieillissement 
dynamique, illustré notamment par le phénomène Portevin-Le Chatelier : observation de 
nombreuses instabilités plastiques qui se traduisent entre autres par de nombreuses serrations sur la 
courbe contrainte-déformation. Enfin, à encore plus haute température, les solutés migrent et 
ségrégent sur les dislocations. Ces dernières sont alors contraintes de bouger avec leur « nuage de 
Cottrell » et le glissement est contrôlé uniquement par la diffusion des solutés dans le matériau [64]. 
Cela se traduit par une sensibilité de la contrainte envers la vitesse de déformation qui varie suivant 
le domaine de températures considéré. 
Le domaine d’existence du vieillissement dynamique dépend à la fois de la vitesse de sollicitation et 
de la température de l’essai, mais il n’est pas nécessaire que la sensibilité de la contrainte à la vitesse 
de sollicitation soit négative pour qu’il existe [65]. 
 
IV.3. Durcissement par les dislocations 
Les dislocations peuvent interagir avec des solutés, une seconde phase, mais également avec 
d’autres dislocations [66]. Une dislocation mobile peut ainsi interagir avec une autre dislocation 
appartenant ou non au même plan de glissement. Dans le cas qui nous intéresse par la suite, on a 
souvent affaire à des interactions dite de la forêt : la dislocation mobile dans son plan de glissement 
rencontre des dislocations qui traversent ce plan. La force nécessaire pour que la dislocation glisse 
dans ce plan dépend de la nature de la jonction qui se forme entre elle et les arbres de la forêt. Si elle 
est attractive, la force nécessaire pour franchir cet obstacle est importante. Au contraire, si la 
jonction est répulsive, l’énergie à fournir est plus faible et la force nécessaire au franchissement de 
l’obstacle est moindre. Cependant elle tend à augmenter au cours de la déformation plastique car du 






IV.4. Durcissement par la taille des grains 
Expérimentalement, l’influence de la taille des grains sur la limite d’élasticité d’un matériau a été 
largement mise en évidence [67, 68]. Plus la taille des grains est petite, plus le matériau est dur. La 
variation de la limite élastique évolue avec la taille de grains selon une loi puissance avec un 
exposant n proche de -1/2, loi initialement proposée par Hall et Petch [67]. On attribue 
généralement cet effet de la taille des grains à une diminution du libre parcours moyen des 
dislocations dans les grains en raison de l’augmentation de la fraction surfacique de joints de grains 
qui jouent le rôle d’obstacles. Parce que le franchissement des joints par les dislocations est 
fortement dépendant de la nature des joints (cristallographie, présence d’impuretés...), le 
durcissement de Hall-Petch est susceptible de varier en fonction des matériaux. Les dislocations ne 
pouvant pas franchir les joints de grains s’empilent les unes sur les autres ce qui créée des 
contraintes au sein du grain. 
 
IV.5. Durcissement par les précipités 
L’introduction d’une seconde phase dans la matrice a un impact direct sur les mécanismes de 
plasticité qui régissent la déformation des aciers ODS. En effet, les nanoparticules sont, tout comme 
les atomes de soluté ou les autres dislocations, des obstacles au mouvement. On peut cependant 
considérer différents types de franchissement de ces particules suivant le caractère de leur interface. 
Il y a d’un côté les particules dont l’interface avec la matrice est cohérente et celles qui sont 
incohérentes. Dans le premier cas, les particules sont franchies par cisaillement tandis que dans le 
second, les particules seront contournées. 
IV.5.1. Cisaillement des particules 
Lorsque les particules sont cohérentes avec la matrice, ce qui est généralement le cas pour les plus 
petites d’entre elles [69], la dislocation peut cisailler le précipité si son vecteur de Burgers appartient 
au réseau cristallographique de la matrice et du précipité. La Figure I.17 illustre ce mécanisme de 
franchissement dans un alliage base Ni. On peut notamment voir sur le cliché MET que suite au 
passage de la dislocation, une marche se forme à l’interface matrice-précipité. 
 
Figure I.17 : Illustration du cisaillement d'une particule cohérente (a) schématisation du mécanisme et (b) exemple de 
précipités cisaillés dans un superalliage à base nickel [60] 
 




IV.5.2. Contournement des particules 
Si pour franchir les particules, le cisaillement n’est pas possible (incohérence de l’interface par 
exemple), la dislocation peut alors contourner l’obstacle suivant le mécanisme proposé Figure I.18, 
dit mécanisme d’Orowan [70]. La dislocation se courbe alors entre les différents obstacles. A mesure 
que la contrainte s’élève, la courbure s’accentue jusqu’à ce qu’elle atteigne un point critique et que 
ses « bras » entrent en contact. La dislocation est alors libérée en laissant une trace de son passage 
autour de la particule : une boucle de dislocation.  
 
 
Figure I.18 : Illustration du mécanisme d'Orowan (a) schématisation du contournement et (b) exemple de boucles laissées 
autour de particules [71] 
 
Depuis la première proposition établie par Orowan en 1948 [70], plusieurs raffinements de ce 
modèle ont été établis tels que ceux de Bacon et Kocks ou Rösler et Arzt ou encore Reppich et Blum 
[72-75]. Tous prennent en compte à la fois la taille des particules contournées et la distance inter-
particules (et donc la densité). Il ressort que pour une même densité (ou fraction volumique), la force 
exercée par des précipités plus fins est plus importante.  
Aux températures peu élevées, un modèle comme celui d’Orowan traduit correctement les résultats 
expérimentaux, mais pour des températures plus importantes, ce n’est plus le cas. Le franchissement 
des précipités est facilité par l’activation thermique, notamment de la montée des dislocations. Un 
certain nombre de modèles basés sur ce constat a été établi. Rösler et Arzt en particulier ont 
développé un modèle qui fait appel à des interactions attractives entre dislocations et précipités. 
Cette interaction attractive serait due, en partie à la relaxation des dislocations à proximité de 
l’interface de la matrice et du précipité incohérent. Cela tend à stabiliser la montée locale des 
dislocations : l’énergie du système est réduite lorsque la ligne de dislocation reste à l’interface entre 
la matrice et le précipité (incohérent ou semi-cohérent). Dans ce modèle, c’est un paramètre de 
relaxation qui permet d’introduire l’activation thermique du phénomène de montée. Ceci conduit à 
une réduction de la contrainte d’Orowan. 
Ces modèles permettent de justifier la contrainte seuil en fluage qui serait alors liée soit à 
l’allongement de la ligne de dislocations lors de la montée, soit à la contrainte de détachement de la 
dislocation après la montée lors d’une interaction attractive. 
Dans les cas des particules non-attractives, il a été montré que la montée des dislocations était très 
localisée pour les fortes contraintes appliquées, ce qui induit une moindre dépendance de la vitesse 
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de fluage avec la contrainte, et donc des exposants de contraintes plus conventionnels, et par la 
même des valeurs de contrainte seuil bien plus basses. 
 
V. Mécanismes de déformation des aciers ODS 
Plusieurs mécanismes de déformation peuvent être envisagés dans les aciers ODS. L’observation post 
mortem de la microstructure déformée permet d’en apprendre long sur les mécanismes qui ont pu 
survenir. Par exemple, comme dit précédemment, si l’on observe des boucles de dislocation autour 
de particules, le mécanisme de contournement d’Orowan peut être légitimement avancé. 
Cependant, même si ce type de mécanisme est classiquement le plus utilisé pour modéliser le 
franchissement des obstacles, l’observation de boucles d’Orowan consécutives au contournement 
d’une particule par une dislocation, n’est pas évidente sur les aciers ODS ayant une très fine 
dispersion d’oxydes. Seulement quelques études l’affirment sur l’ODS Eurofer par exemple [76], 
tandis que d’autres n’ont pas clairement identifié de boucles d’Orowan, comme c’est le cas pour les 
caractérisation menées sur le PM 2000 [77, 78], faisant même état des doutes quant à la possibilité 
de les observer autour de si petits obstacles. 
Une étude en dynamique de la déformation permet d’observer d’éventuelles modifications du 
comportement avec la température par exemple. Quelques travaux en font état, essentiellement par 
des observations lors d’essais de traction in situ dans un microscope électronique en transmission. 
Peu de données sont disponibles probablement à cause de la complexité de la mise en œuvre et de 
l’interprétation des phénomènes observés : les aciers ODS sont magnétiques et leur microstructure 
est très compliquée. On peut toutefois noter les études réalisées sur le MA 956 [79, 80] ou sur le 
MA 957 [81]. Sur le MA 956, des observations ont été réalisées à différentes températures et ont 
permis de mettre en avant un changement de mécanisme de par la modification du comportement 
des dislocations et de leurs interactions avec les précipités. Ainsi, par exemple, à température 
ambiante, les dislocations bougent de façon assez saccadée, et de nombreuses petites boucles de 
dislocations se forment dans les plans de glissement. En revanche, à 700°C, le mouvement est 
visqueux. Les dislocations se courbent sous la contrainte, puis elles se détachent et glissent jusqu’à 
l’obstacle suivant, les auteurs avancent que les dislocations trainent les atomes en solution 
(« diffusional point defect drag »). Dans le MA 957, matériau dans lequel la précipitation est 
beaucoup plus fine (diamètre moyen de 2 nm contre 24 nm dans le MA 956), des observations à 
température ambiante ont mis en avant que les dislocations s’alignent préférentiellement suivant 
leur direction vis. 
Le traitement des données mécaniques permet aussi de se faire une idée des mécanismes de 
déformation. Ainsi, l’évolution des volumes d’activations dans l’ODS Eurofer [76] conduit les auteurs 
à identifier deux régimes : l’un à basse température, l’autre à haute température. Cela traduit un 
changement de mécanisme de déformation : des observations d’éprouvettes déformées ont 
confirmé qu’à basse température le franchissement des précipités se fait par contournement 
d’Orowan, tandis qu’à haute température un mécanisme thermiquement activé, telle que la montée, 
intervient. Les analyses sur le MA 956 [79, 80] ont conduit les auteurs, sur la base de l’évolution de la 
sensibilité de la contrainte à la vitesse de sollicitation, à suggérer la présence de vieillissement 
dynamique. 




De nombreuses modélisations ont été faites pour expliquer le comportement des aciers ODS. Un 
formalisme de type Rösler et Arzt pour traduire l’activation thermique du franchissement des 
précipités par les dislocations est souvent utilisé. Sur les aciers ODS DT et DY [14], il a été montré que 
le mécanisme de franchissement thermiquement activé ne permet pas de décrire à lui seul le fluage 
des matériaux à des températures intermédiaires (entre 0,4 et 0,5Tf) mais qu’il faut le superposer à 
des mécanismes de diffusion aux joints de grains par exemple. Par ailleurs, une étude plus récente 
[42] basée initialement sur la théorie de Argon, Kocks et Ashby [82] semble donner de bon résultats. 
Cette nouvelle approche n’inclut pas la diffusion des lacunes comme le faisaient Rösler et Arzt. 
Comme vu précédemment, de forts exposants de contrainte ont été obtenus sur les matériaux ODS. 
Ces forts exposants peuvent s’interpréter suivant différents mécanismes. Ainsi certains auteurs 
rapportent que le mécanisme prépondérant est du fluage diffusion [83], tandis que d’autres [42] 
estiment qu’il s’agit plutôt de fluage-dislocation. 
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VI. Conclusion de la synthèse bibliographique 
Les aciers renforcés par dispersion d’oxydes nanométriques (ODS) sont élaborés par métallurgie des 
poudres et mécanosynthèse. La présence de nano-particules leur confère d’excellentes propriétés 
mécaniques. Leur taille de grains ainsi que la forte densité de dislocations, inhérente aux procédés 
d’élaboration, participent également au fort durcissement de ces alliages. 
Les propriétés mécaniques sont très intéressantes en vue de l’application de ces aciers comme 
gainage de combustible dans les réacteurs de génération IV à neutrons rapides refroidis au sodium. 
Le fluage de ces aciers est d’ailleurs largement étudié et les mécanismes de déformation et 
d’endommagent sont analysés de près.  
Il reste cependant encore un certain nombre de controverses sur ces mécanismes. Même si les aciers 
ODS ont été largement étudiés tant du point de vue de leur microstructure que de leurs propriétés 
mécaniques en traction et en fluage, il ressort de cette revue bibliographique que très peu 
d’approches multi-échelles ont été réalisées. Ceci peut expliquer en partie le manque de conclusions 
fermes quant aux mécanismes qui gouvernent la déformation et l’endommagement. En effet, il y a 













Chapitre II : Caractérisation Microstructurale 
Ce chapitre vise à présenter la microstructure des différents matériaux étudiés dans le cadre de ces 
travaux de thèse. Différents outils ont été utilisés afin de pouvoir caractériser les matériaux à 
différentes échelles : microscopie optique, microscopie électronique à balayage ou en transmission, 
diffraction des rayons X.  
I. Les différentes élaborations 
Des matériaux provenant de différents lots de poudres et consolidés de plusieurs manières ont été 
caractérisés durant cette thèse. Initialement, des matériaux semi-industriels contenant 9% de Cr 
(code SRMA J04/24) et 14% de Cr (J05) issus de poudres cobroyées par la société Plansee étaient 
disponibles. Par la suite, le CEA ayant pour objectif de maîtriser l’ensemble des étapes d’élaboration 
de matériaux par métallurgie des poudres, des poudres ont été cobroyées au CEA, au Laboratoire de 
Technologies des Matériaux Extrêmes (LTMEx). Ces nuances contiennent elles aussi 9% de Cr (J84) et 
14% de Cr (J56). Ces quatre nuances ont été consolidées par extrusion à chaud au CEA/LTMEx. Plus 
de détails quant aux procédés d’élaboration sont donnés en Annexe 1. 
Dans l’optique de comprendre les mécanismes de plasticité des aciers renforcés par dispersion 
d’oxydes nanométriques, des matériaux dits modèles ont également été élaborés. Les lots de 
poudres à 14% de Cr dont ils proviennent ont été co-broyés au CEA, mais leur consolidation s’est 
faite par Compaction Isostatique à Chaud (CIC). L’objectif de ces nuances modèles est de décorréler 
l’influence de différents paramètres microstructuraux sur les propriétés mécaniques. Ainsi, on espère 
jouer sur la taille des grains d’une part grâce au mode de consolidation (code K05), et visualiser 
l’intérêt des nano-renforts d’autre part grâce à une nuance dans laquelle la poudre de renfort n’a pas 
été ajoutée (code K06). A noter que c’est la même poudre pré-alliée Fe-14Cr-1W approvisionnée 
chez Aubert et Duval qui a été utilisée pour toutes les nuances à 14% de Cr. L’ensemble des données 
relatives à la provenance et composition des poudres, aux modes de consolidation et aux traitements 


















14Cr J05 Fe-14Cr-1W + 
0,3%TiH2+0,3%Y2O3 
Filage à 1100°C 
Recuit 1050°C-1h 
Barre Ø=16 mm 
9Cr J04 Fe-9Cr-1W + 
0,3%TiH2+0,3%Y2O3 
Filage à 1100°C 
Recuit 1050°C - 1h Trempe eau 
Recuit 750°C-1h 
Barre Ø=16 mm 
Nuances 
CEA 
14Cr J56 Fe-14Cr-1W + 
0,3%TiH2+0,3%Y2O3 
Filage à 1100°C 
Recuit 1050°C-1h 
Barre Ø=15 mm 
9Cr J84 Fe-9Cr-1W + 
0,3%TiH2+0,3%Y2O3 
Filage à 1100°C 
Recuit 1050°C – 1h Refroidissement 
air 
Barre Ø=15 mm 
Nuances 
Modèles 
14Cr K05 Fe-14Cr-1W + 
0,3%TiH2+0,3%Y2O3 
CIC à 1100°C-2h 
Cylindre Ø=42,6 mm 
H=82,6 mm 
14Cr K06 Fe-14Cr-1W CIC à 1100°C-2h 
Cylindre Ø=41,7 mm 
H=75,7 mm 
Tableau II.1 : Provenance, composition, consolidation des matériaux de l'étude 
 
 
Figure II.1 : Image MEB de différentes poudres contenant 14% de Cr cobroyées au CEA (a) poudre non renforcée avant 
broyage, (b) poudre non renforcée broyée et (c) poudre broyée et renforcée par 0,3% de TiH2 et 0,3% de Y2O3. 
 
Avant et après l’étape de consolidation, les poudres des nuances cobroyées au CEA ont été 
observées par Microscopie Electronique à Balayage (MEB). Il apparaît que le broyage modifie 
l’aspect, la morphologie des grains de poudre. En effet, la poudre pré-alliée non broyée est 
constituée de particules sphériques (Figure II.1.a) alors qu’après broyage, elles sont sous forme de 
galettes aplaties (Figure II.1.b). Le passage dans l’attriteur implique, en plus d’une modification de 
leur morphologie, un changement de la taille de ces particules : la granulométrie avant broyage est 
d’environ 80 µm contre plus du double après broyage (162 µm). En outre, l’ajout de poudres de 
titane et d’yttrium influe sur la taille des particules. Ainsi la granulométrie de la poudre est réduite à 
130 µm par le simple ajout de la poudre de renforts (Figure II.1.c).  




II. Microstructure des matériaux consolidés  
Les matériaux étudiés sont des matériaux soit filés, disponibles sous forme de barre de longueur 
pouvant aller jusqu’à 1 m pour un diamètre de 15 à 16 mm, soit issus de lots compactés à chaud, 
disponibles dans ce cas sous forme de lopins d’environ 42 mm de diamètre pour 75 à 80 mm de 
hauteur. Aucun de ces matériaux n’a la géométrie finale attendue pour servir de gaine de 
combustibles. Ils ont été élaborés dans l’optique d’optimiser les propriétés mécaniques et les 
conditions de mise en forme et de comprendre les mécanismes de déformation et 
d’endommagement. La microstructure des matériaux a été caractérisée à différentes échelles. Les 
diverses étapes de préparations des échantillons pour chacune des techniques utilisées sont données 
en Annexe 2. 
II.1. Nuances filées  
II.1.1. Mesure de la dureté 
Des mesures de dureté Vickers ont été réalisées pour différentes raisons. Premièrement elles 
permettent une estimation rapide de la limite d’élasticité du matériau car la dureté équivaut 
globalement à trois fois la contrainte d’écoulement du matériau [84]. Deuxièmement, elles 
permettent de vérifier l’homogénéité de la barre et donc de s’assurer que le lieu de prélèvement des 
échantillons (éprouvettes de traction par exemple) n’influe pas sur les résultats. Ainsi des 
cartographies de dureté de quelques dizaines de millimètres ont été réalisées au SEMT avec F. 
Castilan sur les nuances semi-industrielles suivant différentes directions de la barre. Pour ces 
mesures, la masse appliquée est de 100 g, avec un pas entre chaque point de 200 µm. Les profils ont 
permis de mettre en évidence une variation de la dureté suivant le diamètre de la barre, avec un 
durcissement sur les bords, mais aucune différence significative le long de la barre. La dureté 
moyenne observée est de 430 Hv0.1 pour la nuance à 14% de Cr J05 et de 460 Hv0.1 pour la nuance à 
9% de Cr J04. L’écart maximal observé pour le J05 est de 50 points Vickers et il est de 110 points 
Vickers pour le J04. Les cartographies sont présentées Figure II.2. Le grand rectangle représente 
l’ensemble des points de dureté réalisés, chaque couleur correspondant à une valeur de dureté. La 
cartographie a été superposée à un graphique représentant l’évolution de la dureté sur une seule 
traversée (soit une seule ligne de la cartographie). 
 
 
Figure II.2 : Cartographie illustrant l'évolution de la dureté suivant un diamètre de la barre pour les nuances semi-




L’origine de cette différence de dureté entre la périphérie de la barre et la zone centrale n’est pas 
clairement identifiée. Cependant, quelques idées sont envisagées, telles qu’une différence 
d’écoulement entre ces zones pendant l’étape de filage, ou encore des phénomènes de diffusion du 
carbone présent dans la gaine en acier doux, utilisée pour faciliter le filage, vers la barre d’acier ODS 
qui conduirait à un durcissement du matériau. 
Des mesures ont été faites au SRMA sous 100 g, 1 kg et/ou 20 kg. La charge appliquée a son 
importance puisque l’incertitude de la mesure est plus réduite pour les charges les plus importantes. 
L’ensemble des résultats est rassemblé dans le Tableau II.2. Les valeurs de dureté obtenues au SEMT 
(mesure informatisée de la dureté) diffèrent de près de 15% des valeurs obtenues sur ces mêmes 
nuances pour une même charge appliquée au SRMA, sans doute à cause de protocoles de 
détermination différents. Les nuances à 14% de Cr ont des duretés supérieures aux nuances 
contenant 9% de Cr, mais proches. On peut cependant noter que la tendance est inversée sur les 
données obtenues sous 100 g au SEMT où la nuance à 9% de Cr est plus dure que celle à 14% de Cr, 
sans pour autant comprendre ce phénomène.  
 
Matériau Hv0.1 (SEMT) Hv0.1 (SRMA) Hv1 (SRMA) Hv20 (SRMA) 
14Cr J05 430 400 380 390 
9Cr J04 460 390 375 370 
14Cr J56 / 415 380 / 
9Cr J84 / 375 360 / 
Tableau II.2 : Récapitulatif des valeurs de dureté Vickers des nuances filées pour différentes charges appliquées 
 
II.1.2. Evaluation de l’homogénéité chimique par microsonde 
électronique de Castaing 
Lors des analyses des différentes nuances filées, réalisées par D. Hamon, par microsonde de Castaing, 
plusieurs éléments chimiques ont été dosés : le titane, le chrome, l’yttrium, le tungstène, l’oxygène 
et l’aluminium. Nous avons supposé que le fer est le complément à 100%. Le Tableau II.3 récapitule 
l’ensemble des teneurs moyennes en élément Cr, Y, Ti, W et O avec les écarts types constatés pour 
des analyses réalisées dans le sens transverse des barres d’aciers ODS. On peut remarquer que les 












Matériaux % massique Cr Y Ti W O Al 
14Cr J05 moyenne 13,23 0,3 0,36 1,04 0,14 0,02 
 écart type 0,18 0,03 0,36 0,03 0,03 0,02 
9Cr J04 moyenne 9,28 0,21 0,25 0,94 0,20 0,015 
 écart type 0,27 0,04 0,21 0,06 0,08 0,026 
14Cr J56 moyenne 14,91 0,24 0,30 0,94 0,19 nc 
 écart type 0,39 0,03 0,07 0,05 0,04 / 
9Cr J84 moyenne 9,18 0,21 0,30 0,90 0,28 nc 
 écart type 0,51 0,04 0,11 0,10 0,08 / 
Tableau II.3 : Teneur moyenne (% massique) en Cr, Y, Ti, W, O et Al pour les barres d'ODS semi-industrielles et CEA à 9% et 
14% de Cr. A noter que l’Al n’a pas été analysé sur les nuances J56 et J84, analyses réalisées en sens transverse 
 
 
Figure II.3 : Cartographies X réalisées par microsonde électronique de Castaing pour les nuances à 14% de Cr, en haut la 
nuance semi-industrielle J05 et en bas la nuance CEA J56, présentant les analyses en éléments Cr, W, O, Y et Ti. Analyses 
réalisées en sens transverse 
 
 
Figure II.4 : Cartographie X réalisées par microsonde électronique de Castaing pour les nuances à 9% de Cr, en haut la 
nuance semi-industrielle J04 et en bas la nuance CEA J84, présentant les analyses en éléments Cr, W, O, Y et Ti. Analyses 




Les cartographies élémentaires sont présentées Figure II.3 pour les nuances à 14% de Cr et Figure II.4 
pour les nuances à 9% de Cr. Elles correspondent à des analyses réalisées en sens transverse des 
barres d’aciers ODS. Les zones les plus claires sont les zones les plus riches en élément considéré. 
Elles sont couplées à des filiations, présentées Figure II.5.  
On remarque, concernant à la nuance à 14% de Cr semi-industrielle J05, des zones enrichies en Ti. 
Par endroit la teneur en Ti dépasse les 2,5% (soit 10 fois la teneur dans le matériau) : cela peut 
correspondre au moins pour une partie à des précipités. Sur les autres nuances, des enrichissements 
locaux sont également notés, mais ils sont plus ponctuels. Des associations entre Ti et O sont assez 
systématiques, particulièrement sur les deux nuances à 9% de Cr. 
 
 
Figure II.5 : Analyse quantitative en sens transverse (% massique) en éléments Y, Ti, W, O et Cr. Traversée sur 500 µm, avec 
un pas d'analyse de 1 µm (pour la nuance J05 traversée sur 300 µm) 
 




Quelques analyses de microsonde ont également été réalisées suivant la direction de filage de la 
barre. Il apparaît, dans cette direction, que les barres ne sont pas aussi homogènes. On visualise bien 
plus d’enrichissements ou ségrégations. La Figure II.6 illustre cela pour 3 des nuances de l’étude. Il 
faut cependant tenir compte du fait que les analyses ont été réalisées sur des éprouvettes testées : 
en traction à 500°C pour les nuances J04 et J05 (durée des essais entre 5 et 8 minutes) et en fluage à 
650°C pour la nuance J56 (durée de l’essai 50 h). On estime néanmoins que la microstructure est 
stable dans ces gammes de temps-température. La première remarque que l’on peut faire sur ces 
résultats concerne la distribution en Ti. On voit en effet sur les 3 nuances des bandes enrichies en Ti 
suivant la direction de filage. De façon systématique, les zones enrichies en Ti le sont aussi en O. On 
remarque également la présence de zones riches en Al orientées suivant la direction de filage. Il 
semblerait que ces alignements soient uniquement imputables au filage de la barre et pas à la 
texture morphologique ou cristallographique des barres (comme nous le verrons par la suite). La 
nuance J56 présente de fortes associations entre Cr, W, O et C, probablement sous forme de 
précipitation. 
Pour les trois nuances, de l’aluminium est présent en quantité non négligeable puisque l’on atteint 
0,9% par endroit pour la nuance J05, 0,3% pour la nuance J04 et 0,4% pour la nuance J56.  
 
 
Figure II.6 : Cartographies X réalisées suivant le sens de filage de la barre (symbolisé par les doubles flèches) pour les 
nuances à 9% et 14% de Cr semi-industrielles J04 et J05 et pour la nuance à 14% de Cr CEA J56. Il faut noter que ces 
résultats ont été obtenus sur des éprouvettes testées en traction rapide à 500°C pour les deux premières et en fluage à 
650°C pour la dernière (essai rapide) 
 
Les matériaux filés présentent des hétérogénéités microstructurales locales. Qu’il s’agisse de 
ségrégation ou de précipitation, ces hétérogénéités peuvent avoir un impact sur la résistance 





II.1.3. Evaluation de la texture cristallographique par diffraction des 
rayons X 
Les analyses de texture par diffraction des rayons X, réalisées pas S. Bosonnet, ont permis de mettre 
en évidence une forte texture de fibre de type <110> sur les nuances filées à plus haute teneur en 
chrome. Les figures de pôle (110) des différentes barres sont présentées Figure II.7. Ainsi les nuances 
à 14% de Cr semi-industrielle J05 et CEA J56 présentent une forte densité de pôle suivant la direction 
axiale de la barre. Cette densité vaut 25 à la fois pour le J05 et pour le J56, laissant présager une forte 
anisotropie. En revanche, les nuances à 9% de Cr ne montrent pas de texture cristallographiques 
particulières et ont des densités de pôle bien moins marquées avec une valeur proche de celle de 
matériaux isotropes : 3 pour le semi-industriel J04 et 1,2 pour la nuance CEA J84.  
La texture de fibre pour les nuances à 14% de Cr résulte vraisemblablement de la réorganisation de 
l’orientation cristalline des grains lors de l’étape de filage. Le plan (110) est ainsi perpendiculaire à la 
direction de filage (autrement dit, la direction axiale de la barre). Le produit fini présentant une 
texture de révolution, liée à son axisymétrie, toutes les rotations autour d’un axe <110> sont 
autorisées. D’où l’appellation de texture de fibre. Lors de la mise en forme des nuances à 9% de Cr, le 
fait de monter à des températures supérieures à 850°C implique un changement de phase α. Ce 
changement permet une réorganisation cristallographique qui efface la forte texture induite par le 




Figure II.7 : Figures de pôle (110) mesurées et leur représentation 3D pour les nuances ODS filées (a) 14% de Cr J05, (b) 14% 









II.1.4. Observation de la microstructure par Microscopie 
Electronique en Transmission 
Morphologie des grains 
Des échantillons ont été prélevés suivant la direction transverse et suivant la direction longitudinale 
respectivement perpendiculaire et parallèle à la direction de filage des barres d’aciers ODS. Par des 
observations réalisées à faible grandissement, on distingue la morphologie des grains de ces aciers. 
On remarque alors que les aciers à 14% de Cr présentent des grains fortement allongés suivant la 
direction de filage, tandis que les aciers à 9% de Cr ont des grains plutôt équiaxes. Les Figure II.8 et 
Figure II.9 illustrent ce constat. Les tailles moyennes des grains ont été déterminées pour chacune 
des nuances grâce au logiciel d’analyse d’images VISILOG. Pour la nuance semi-industrielle à 14% de 
Cr J05, les grains ont une largeur d’environ 0,54 µm pour une longueur de 1,48 µm (moyenne 
réalisée sur 545 grains). La nuance à 14% de Cr CEA présente des grains de 0,45 µm de large pour 
1,30 µm de long (moyenne sur 160 grains). Le rapport de forme de ces grains (rapport de la longueur 
sur la largeur) vaut 2,7 pour la première et 2,9 pour la seconde nuance. Il n’y a néanmoins pas de 
relation entre le rapport de filage, qui vaut 13, et le rapport de forme des grains. Cette anisotropie de 
morphologie est à relier à la forte texture cristallographique de ces deux nuances suivant la direction 





Figure II.8: Micrographies MET des aciers ODS à 14% de Cr J05 et J56 illustrant la morphologie des grains (a) et (c) dans le 
sens transverse (b) et (d) suivant la direction de filage 
 
Pour ce qui est des nuances ferritiques-martensitiques à 9% de Cr, qu’elles soient semi-industrielles 
(J04) ou élaborée au CEA (J84), les grains sont petits et équiaxes. Ils ont un diamètre moyen de 
0,34 µm pour le J04 (moyenne sur 210 grains) et 0,39 µm pour le J84 (moyenne sur 215 grains). Quel 
que soit le sens de prélèvement de la barre, on ne distingue que des grains équiaxes relativement 
homogènes. On peut, tout comme pour les nuances contenant 14% de Cr, faire le parallèle entre 
l’absence de texture cristallographique et l’absence de texture morphologique des grains.  
 





Figure II.9 : Micrographies MET des aciers ODS à 9% de Cr (a) J04 et (b) J84 illustrant la morphologie des grains. Les doubles 
flèches indiquent la direction de filage des barres  
 
Des analyses de textures ont été réalisées à partir des lames MET à l’aide du système ASTAR 
permettant automatiquement l’orientation cristalline des grains en MET. En sélectionnant une zone 
définie, des clichés de micro-diffractions sont obtenus et analysés de façon systématique par pilotage 
du faisceau sur l’ensemble de cette zone. Les clichés de micro-diffraction sont ensuite indexés et une 
cartographie détaillée est générée, faisant apparaître les désorientations entre les grains. Ces 
résultats confirment les mesures DRX, à savoir que les nuances à 14% de Cr présentent une 
orientation préférentielle de type <110> : la majorité des grains est orientée dans la même direction 
(couleur verte quasi uniforme sur la Figure II.10 a) alors que les nuances à 9% de Cr n’ont pas de 
texture cristallographique prononcée (panache de plusieurs couleurs sur la Figure II.10 b). 
 
 
Figure II.10 : Mise en évidence de la texture cristallographique d'une nuance d'acier ODS (a) à 14% de Cr (J05), (b) à 9% de 
Cr (J04) par la technique ASTAR. Chaque couleur correspond à une orientation particulière : par exemple, le vert indique 






 Indexation des dislocations 
Ces matériaux, de par la technique de mise en forme utilisée (le filage) sont très écrouis, et malgré 
les traitements thermiques de détensionnement subis, une forte densité de dislocations persiste. La 
perturbation des plans cristallins au voisinage du cœur de la dislocation modifie les conditions de 
diffraction, ce qui permet d’imager ces défauts [85]. La détermination du vecteur de Burgers 
s’effectue habituellement en étudiant le contraste des dislocations pour différentes conditions de 
diffraction. Lorsque le produit bg

  est nul ( g

 étant un vecteur de diffraction), la dislocation 
présente un contraste très faible. Lorsque 0bg

 la dislocation est visible et présente un contraste 
simple 1bg

ou multiple nbg 

 (n>1). L’observation du contraste d’une dislocation selon trois 
vecteurs de diffraction non-coplanaires suffit donc en principe pour déterminer le vecteur de 
Burgers. Il peut cependant s’avérer difficile de déterminer le produit bg

 par la seule observation 
des dislocations pour différentes raisons : difficulté à être en condition deux ondes, présence de 
contraste résiduel égal à g.bxu (u étant la direction de la ligne de dislocation), anisotropie des 
constantes élastiques… Dans les structures cubiques centrées on rencontre essentiellement des 
dislocations ayant un vecteur de Burgers de type ½ <111>, et dans une moindre mesure de type 
<100>. Cette indication peut aider à déterminer le vecteur de Burgers lorsqu’un ensemble 
suffisamment clair de conditions de contraste des dislocations n’est pas réuni.  
Un exemple de détermination de vecteurs de Burgers est présenté Figure II.11 à partir de différentes 
conditions de contraste pour trois types de dislocations (noté 1 en rouge, 2 en bleu et 3 en  vert). 
L’ensemble des données est résumé dans le Tableau II.4. Seules les dislocations de la famille 1 
peuvent être déterminées ici sans ambigüité.  
 Sur la vignette a de la Figure II.11, toutes les dislocations sont visibles. Cela signifie que pour 
les trois familles 0bg

. Le vecteur de diffraction de cette image est [1-30], cela signifie 
qu’aucune des directions contenues dans le plan (1-30) ne correspond aux vecteurs de 
Burgers des dislocations considérées. Ainsi le vecteur de Burgers des dislocations n’est pas 
[00-1+ (en gardant à l’esprit l’hypothèse que dans les structures cc, les dislocations ont un 
vecteur de Burgers de type <111> ou <100>). 
 Sur la vignette b, où le vecteur de diffraction est  g

=<01-1>, la famille 1 est visible. Cela 
signifie que les dislocations 1 n’appartiennent pas au plan (01-1).  
 Sur le cliché c, les dislocations 1 sont cette fois-ci éteintes. Le vecteur de diffraction étant [1-
10], trois vecteurs de Burgers sont alors possibles : [-1-1-1], [-1-11] et [00-1]. Or grâce aux 
conclusions tirées de la vignette (a), la dernière possibilité est exclue. 
 Enfin, Sur le cliché d, les dislocations 1 sont visibles. Le vecteur de diffraction est [-101], elles 
n’appartiennent donc pas à ce plan et les vecteurs de Burgers exclus pour cette famille sont 
alors [-11-1] ou [0-10] ou [-1-1-1]. Le vecteur [-1-1-1] (cliché c) n’est donc pas le vecteur de 
Burgers des dislocations rouges, il ne reste alors que le vecteur [-1-11]. 




De la même façon, les vecteurs de Burgers des familles 2 et 3 ont été déterminés et l’ensemble des 
résultats est donné dans le Tableau II.4. 
 


















































Tableau II.4 : Critères de visibilité et d'extinction pour les différentes contions d'observation, et les vecteurs de Burgers 
déterminés pour chacune des familles de dislocations identifiées 
 
 





 Calcul de la densité de dislocations 
La technique retenue pour déterminer la densité de dislocations est la méthode des interceptes. Cela 
consiste à tracer des droites de façon aléatoire sur le cliché d’un grain, et de compter le nombre de 
fois que ces droites coupent une ligne de dislocation. La densité de dislocations ρdislocations est alors 









Où N est le nombre d’intersections avec les droites de longueur totale L, G correspond au facteur 
d’échelle, e est l’épaisseur de l’échantillon, qui vaut environ 100 nm dans notre cas et f est un facteur 
correctif qui tient compte des extinctions possibles des dislocations dues aux conditions 
d'observation. Sur le cliché de diffraction en deux ondes relatif au cliché du grain contenant les 
dislocations observées, on détermine le vecteur de diffraction g

. Connaissant le vecteur de Burgers 
des dislocations, il est possible de déterminer ce facteur correctif. Dans notre cas, le vecteur de 
diffraction g

 est souvent de type <110>. Et comme on a pu le constater au paragraphe précédent, 
les dislocations ont des vecteurs de Burgers de type ½ <111>. Si l’on calcule le produit scalaire entre 
ce vecteur g

 et l’ensemble des vecteurs de Burgers correspondants possibles, on obtient : 
   
   
   








  Eq. II.2 
Ceci montre que seulement la moitié des dislocations sont visibles dans ce cas ; pour tenir compte de 
cela, il est nécessaire de faire intervenir un facteur correctif f, dans ce cas égal à 2. Si le vecteur de 
diffraction g

 est plutôt de type <200> alors toutes les dislocations diffractent, donc f vaut 1, et si g

 
est de type <112>, 3/4 des dislocations diffracte donc f vaut alors 4/3. Ainsi, pour l’ensemble des 
nuances filées, et compte tenu des incertitudes liées à la qualité des contrastes entre autres, la 
densité de dislocations est évaluée à 1.1014-1.1015 m-2.  
On remarque que les dislocations sont, dans leur ensemble, rectilignes et orientées suivant leur 
direction vis. Elles interagissent fortement avec la précipitation présente au sein d’un grain, mais 
elles interagissent également avec d’autres dislocations. Lorsqu’elles sont ancrées sur les précipités 
elles se courbent. C’est l’un des aspects qui entre tout particulièrement en compte dans le 
durcissement et la plasticité des matériaux. Les clichés présentés Figure II.12 illustrent ces différents 
types d’interactions.  





Figure II.12 : Arrangement des dislocations à fort grandissement dans les nuances à 14% de Cr (a) J05 et (b) J56 et dans les 
nuances à 9% de Cr (c) J04 et (d) J84. Les flèches indiquent des points d'ancrage sur des précipités ou des interactions entre 
dislocations 
 
II.2. Nuances consolidées par CIC 
II.2.1. Mesure de la dureté 
La dureté Vickers de ces matériaux a été mesurée de la même façon que pour les nuances filées sous 
des charges de 100 g et 1 kg.  
Comme on pouvait s’y attendre sur des matériaux consolidés par CIC, les duretés sont sensiblement 
moins élevées que sur des matériaux filés. De même on voit également que la présence de renfort 
permet de durcir le matériau de façon notable : le matériau renforcé est 2 fois plus dur que le 





Matériau Hv0.1 (SRMA) Hv1 (SRMA) 
K05 avec renforts 410 385 
K06 sans renfort 205 195 
Tableau II.5 : Récapitulatif des valeurs de dureté Vickers des nuances modèles pour différentes charges appliquées 
 
II.2.2. Evaluation de l’homogénéité chimique par microsonde 
électronique de Castaing 
De façon analogue à ce qui a été fait sur les nuances filées, des analyses chimiques par microsonde 
électronique de Castaing ont été réalisées sur les nuances consolidées par CIC. Tout comme pour les 
nuances filées, on retrouve de l’aluminium, et ce surtout sur la nuance K05 avec renforts. Cette 
pollution pourrait alors venir d’impuretés présentes soit dans la poudre de titane soit dans celle 
d’yttrium.  
La traversée réalisée sur la nuance modèle avec renforts montre de nombreux enrichissements en 
titane (voir Figure II.13), corrélés avec un enrichissement en oxygène et en aluminium. Les 
cartographies X, Figure II.14 , confirment ces résultats. On remarque de nombreux « filaments » 
enrichis en Al, Ti et O et on constate que ces zones sont appauvries en Y. En revanche, les autres 
éléments d’alliage chrome et tungstène semblent, du moins à cette échelle, répartis de façon 
homogène dans le matériau. 
La nuance sans renfort présente des enrichissements locaux en Cr et W sur plusieurs dizaines voire 
centaines de micromètres. Il peut s’agir de ségrégation. On constate également par endroit des 
enrichissements en O. De plus les cartographies X de la région analysée montrent pour cette nuance 
(Figure II.14) la présence d’un fin liseré enrichi en oxygène et de façon plus ponctuelle en aluminium. 
Les liserés semblent dessiner des grains, peut-être d’anciens grains de poudre partiellement effacés 
lors de leur compaction. L’association quasi systématique du tungstène et du chrome est confirmée 
par les cartographies X.  
 
 
Figure II.13 : Analyse quantitative (% massique) en éléments Y, Ti, W, O et Cr dans les nuances modèles K05 et K06. 
Traversée sur 500 µm, avec un pas d'analyse de 1 µm 






Figure II.14 : Cartographie X de la zone analysée par microsonde de Castaing pour la nuance modèle avec renforts K05 en 
haut et sans renfort en bas. La première image est une image obtenue par électrons rétrodiffusés. L'échelle est la même 
pour toutes les images 
 
II.2.3. Evaluation de la texture cristallographique 
Comme cela a déjà été dit, la consolidation par compaction isostatique à chaud permet de 
s’affranchir de la texture cristallographique prononcée que l’on peut obtenir sur les matériaux filés. 
Nous avons néanmoins voulu nous en assurer. Les mesures de la texture par diffraction des rayons X 
ont confirmé ce qui était attendu. Les densités de pôle dans la direction <110> atteignent à peine 
1,29 pour les deux nuances avec et sans renforts Figure II.15. Cette valeur est proche de ce qui est 
trouvé sur les nuances filées à 9% de Cr anisotropes.  
Ainsi, la compaction isostatique à chaud n’induit pas de texture cristallographique au matériau, 
contrairement au filage. 
 
 






II.2.4. Observation de la microstructure par microscopie 
électronique  
Pour ces matériaux consolidés par CIC, contrairement à ce qui a été observé sur les matériaux filés, 
on ne retrouve pas de texture morphologique des grains. Ils sont plutôt équiaxes. Mais on peut noter 
la présence de deux familles de grains : d’un côté des gros grains de plusieurs microns, et de l’autre 
des grains nanométriques. On trouve en effet pour la nuance K05 des grains micrométriques avec 
une taille supérieure à 2 µm entourés de grains nanométriques de 420 nm de diamètre en moyenne 
(490 grains ont été comptés). Le constat est quelque peu différent pour la nuance non renforcée K06. 
Les grains sont plus gros : en moyenne 3,2 µm, et on n’observe pas de grains nanométriques de 
façon significative. Des clichés MET de la microstructure de ces deux matériaux sont présentés Figure 
II.16. Pour avoir une vision plus globale de la microstructure de l’échantillon, quelques observations 
ont été réalisées sur un microscope électronique à balayage (MEB) au CEA/SRMP, par P. Bonnaillie. 
La microstructure de l’échantillon est révélée après une attaque à l’OPS suite à un polissage de 6 h 
sur une plateforme vibrante. Le résultat de ces observations est visible Figure II.17. On retrouve la 
double distribution de taille de grains et la présence de grains submicroniques dans la nuance 
modèle avec renforts. On remarque sur ces images, la présence d’un chapelet de précipitation qui 
semble dessiner d’anciens grains, et qui rappelle les lisérés vus lors des analyses en microsonde. Il 
semble que les grains microniques sont plus gros sur la nuance renforcée que sur la nuance non 
renforcée, mais que les grains les plus petits sont plus fins pour la nuance renforcée que pour la 
nuance non renforcée. 
Une microstructure avec une taille de grains homogène aurait été préférable pour la comparaison 
avec les nuances filées et l’interprétation des observations. Ces résultats ne sont cependant pas 
surprenants. Des études sur de l’acier ODS Eurofer [39, 40] ou encore sur des 13% de Cr [86] ou 14% 
de Cr [37] élaborés par CIC ont montré que la taille des grains dépendait fortement de la quantité et 
de la nature des renforts ajoutés, et que la microstructure résultante était bien souvent bimodale.  
 
 
Figure II.16 : Clichés MET des nuances modèles à 14% de Cr illustrant la morphologie des grains (a) pour la nuance K05 avec 
renforts, (b) pour la nuance K06 sans renfort 
 





Figure II.17 : Observation de la taille des grains de matériaux modèles par Microscopie Electronique à Balayage (a) matériau 
avec renforts et (b) matériau sans renfort 
 
Dislocations 
Là encore, les résultats que l’on obtient diffèrent de ceux obtenus sur les nuances extrudées. Les 
matériaux sont beaucoup moins écrouis par ce procédé de compaction et il en résulte donc une 
densité de dislocations inférieure. Les dislocations que l’on observe sont assez rectilignes, comme 
cela a déjà été vu sur les nuances filées. 
Sur les matériaux modèles, on observe des zones avec des grains présentant une forte densité de 
dislocations et d’autres qui en semblent dépourvues. Il est donc difficile de déterminer de façon 
précise la densité moyenne dans ces matériaux. Pour la nuance K05 avec renforts, elle est environ un 
ordre de grandeur inférieure à celles des nuances filées : on trouve une moyenne d’environ 
5.1013 m-2. Pour la nuance K06 sans renfort, la densité de dislocations mesurée est encore plus faible 





Figure II.18 : Arrangement rectiligne des dislocations dans les nuances modèles (a) avec renforts et (b) sans renfort 
 
II.3. Analyse de la précipitation 
La précipitation est l’une des caractéristiques majeures des aciers renforcés par dispersion d’oxydes 
nanométriques. Une caractérisation complète de cet aspect de la microstructure de ces alliages est 
donc primordiale. Elle n’est cependant pas si aisée en raison d’une part du magnétisme de la matrice 
ferritique qui complique les observations sous faisceau électronique, et d’autre part de la complexité 
de la microstructure des alliages étudiés, avec notamment la petitesse des grains, la forte densité de 
dislocations et la taille nanométrique des précipités à caractériser. Pour s’affranchir du magnétisme 
et de la chimie de la matrice, quelques observations ont été réalisées sur répliques extractives. 
Nous nous sommes particulièrement focalisés sur les nano-particules fines, dont la taille est 
inférieure à 30 nm, même si ponctuellement, notamment pour l’analyse chimique, nous avons aussi 
considérés les particules plus grossières de l’ordre de la centaine de nanomètres de diamètre. 
Du point de vue de la répartition des plus fins des nano-renforts, ils semblent répartis de façon 
homogène, sans précipitation préférentielle le long des joints de grains, même si parfois nous avons 
pu remarquer des alignements locaux de précipités plus grossiers. Une illustration de la précipitation 
dans chacun des matériaux est présentée Figure II.19. On peut notamment remarquer l’existence 
d’une précipitation dans la nuance modèle sans renfort (vignette f) ; celle-ci est toutefois plus 
« grossière » que  celle des nuances renforcées. 
 





Figure II.19 : Clichés MET de la précipitation fine dans les matériaux de l'étude (a) semi-industriel 14% de Cr, (b) CEA 14% de 
Cr, (c) semi-industriel 9% de Cr, (d) CEA 9% de Cr, (e) modèle avec renforts et (f) modèle sans renfort 
58 
 
II.3.1. Répartition de taille et densité de la précipitation 
Comme cela a été mentionné plus tôt, nous nous sommes particulièrement intéressés aux nano-
particules. L’estimation ainsi que la répartition de la taille des précipités a été réalisée sur près de 
830 précipités pour le J05, 800 précipités pour le J56, 380 pour le J04, 500 pour le J84, 350 pour le 
K05 et 580 pour le K06. Leur taille a été déterminée par analyse d’image, avec le logiciel Visilog. La 
distribution de taille ainsi que le diamètre moyen des particules nanométriques varient suivant le 
matériau. Ainsi pour la nuance semi-industrielle à 14% de Cr (J05), on remarque une distribution 
bimodale de la taille des nano-particules avec un premier diamètre centré sur 3,0 nm et un second 
(plus restreint) sur 7,2 nm. La contribution de la première catégorie est nettement plus importante. 
Le diamètre moyen vaut d’ailleurs 3,1 nm. Pour la nuance CEA à 14% de Cr, on observe également 
une décroissance de la distribution après un premier maximum vers 3 nm. La décroissance est plus 
progressive et on distingue donc plus difficilement une seconde population avec un diamètre de 7 à 
8 nm. Le diamètre moyen pour cette nuance vaut 4,2 nm. Des analyses réalisées en Diffusion de 
neutrons aux Petits Angles (DNPA) sur des nuances à 14% de Cr proches de celles de l’étude 
montrent également une double population de nanoparticules avec deux diamètres moyens 
différents. Pour les nuances contenant 9% de Cr, on ne distingue plus qu’un seul pic sur la 
distribution en taille. La distribution semble décalée vers des tailles légèrement plus grandes ce qui 
peut conduire à ne pas bien visualiser de second pic, d’autant plus sur la nuance CEA (J84), car la 
distribution est plus étalée que sur la nuance semi-industrielle (J04). Les nanoparticules font 4,2 nm 
de diamètre pour le J04 contre 6,9 nm pour le J84. On peut toutefois noter que les mesures en DNPA 
ont montré une distribution bimodale pour la nuance J04. 
En ce qui concerne les nuances modèles, on retrouve pour la nuance renforcée K05 un diamètre 
moyen de nano-oxyde de 4,6 nm, ce qui est comparable à celui relevé dans les nuances filées 
contenant 14% de Cr. Pour la nuance sans renfort, K06, contre toute attente, on retrouve tout de 
même une précipitation de taille nanométrique, mais légèrement plus grossière que dans les autres 
nuances, avec un diamètre de particule de 7,5 nm. De plus, pour cette nuance, la distribution de 
taille des plus petites particules est plus étalée. 
Pour le calcul des densités de précipités, une épaisseur de lame mince moyenne de 50 nm a été 
retenue après mesures de l’épaisseur des zones d’intérêt par Energy Electron Loss Spectroscopy 
(EELS). Les densités de précipités sont de l’ordre de 1022 m-3 avec des fractions volumiques de 
précipités fv comprises entre 0,2 et 0,9% pour les nuances filées. Pour les nuances consolidées par 
CIC, les densités sont un peu différentes : d’un côté, la nuance renforcée a une densité plus élevée : 
1023 m-3 et de l’autre, la nuance où aucune poudre de renforts n’a été ajoutée en a une plus faible 
(5.1021 m-3). Les fractions volumiques de précipités associées sont alors respectivement de 1 et 0,7%. 
Une grandeur importante qui découle de ces données est la distance entre particules dans un plan de 
glissement donné, λs. Cette grandeur est calculée de la façon suivante : 


















   Eq. II.5 
Où f est la fraction volumique de précipité et r le rayon moyen des précipités. 




On trouve alors des valeurs de distance interparticules de 70 nm pour la nuance J05, 100 nm pour les 
nuances J56 et J04, 130 nm pour le J84, 45 nm pour le K05 et 170 nm pour le K06. Ces valeurs sont, 
comme les formules l’indiquent, directement liées à la fraction volumique et au diamètre des 
précipités. Cette grandeur est importante dans le calcul de durcissement des matériaux par des 
précipités, comme on le verra dans le chapitre V. Dans la littérature, on retrouve des distances entre 
particules assez semblables, notamment sur le MA 956 [79] où la distance annoncée est d’environ 
150 nm, ou encore sur des aciers à 9% de Cr M91, M92 et M93 [13] où les distances interparticules 
sont respectivement 96,6 nm, 33 nm et 35,1 nm. 
Cependant, on peut souligner qu’il est parfois difficile d’imager tous les précipités d’une même zone 
car ils ne sont pas tous dans les conditions de diffraction requises. Il persiste donc un doute quant à 
l’exactitude des valeurs données par cette technique de caractérisation. Ces dernières remarques 
peuvent expliquer en partie pourquoi les densités de précipités annoncées par MET sont plus faibles 
que les valeurs obtenues via d’autres techniques telles que la DNPA ou la Sonde Atomique 
Tomographique (SAT) où les densités sont souvent d’un voire deux ordres de grandeur supérieures. 
 
 
Figure II.20 : Histogramme de répartition des nanoprécipités (a) dans les nuances filées à 14% de Cr, (b) dans les nuances 
filées à 9% de Cr et (c) dans les nuances CIC à 14% de Cr 
60 
 
II.3.2. Chimie des précipités 
Le mode balayage du MET (mode STEM pour Scanning Transmission Electron Microscopy) permet, 
grâce à un détecteur EDX, d’analyser chimiquement le matériau, et ce, à une échelle très fine. 
Cependant, même si la taille de sonde est relativement petite (~1 nm), il n’est pas évident d’avoir 
une information quantitative sur la chimie des plus petits précipités sur des lames minces massives. 
C’est pourquoi quelques analyses ont été réalisées sur des répliques extractives qui permettent de 
s’affranchir du signal de la matrice lors de l’analyse chimique. 
Différents types de précipités ont été distingués et il est possible de tirer des tendances en termes de 
chimie et de taille des précipités. Ainsi, pour les nuances filées contenant 14% de Cr, on remarque 
des précipités composés de Ti, Y, Ti+Y pour les plus petits (jusqu’à 40 nm) avec des associations avec 
O alors que les plus gros semblent essentiellement composés de Cr et de W. Dans les nuances à 9% 
de Cr, les plus petits précipités sont également plutôt riches en Ti et Y, avec des associations franches 
avec O. Dans toutes les nuances, on note, en quantité non négligeable, des précipités de plusieurs 
dizaines de nanomètres riches en Ti et/ou Al. L’origine de cette pollution en aluminium est inconnue 
à l’heure actuelle. Tout comme les nuances à 14% de Cr, les plus gros précipités (au moins 100 nm) 
sont très fortement enrichis en Cr et W. 
Sur la Figure II.21, on peut voir les spectres d’analyse chimique réalisés sur des nano-particules 
extraites de la matrice. On peut ainsi voir, dans l’acier ODS 14% de Cr J05 l’exemple d’un précipité de 
moins de 10 nm enrichi en Ti (~15% atomique) et Y (~25% atomique). Sur cette figure, on peut voir 
également l’analyse sur un précipité de moins de 20 nm dans l’acier ODS 9% de Cr J04. Celui-ci est 
également enrichi en Ti et en Y avec des concentrations atomiques d’environ 50% et 35%.  
 
 
Figure II.21 : Analyse chimique sur des répliques extractives, cliché STEM et spectre d’analyse EDX associé (a)-(b) sur un 
précipité de 10 nm riche en Ti et Y (indiqué par la flèche) dans l’acier ODS à 14% de Cr J05, (c)-(d) sur un précipité de 20 nm 
riche en Ti et Y dans l’acier ODS à 9% de Cr J04 
 




Le rapport atomique Ti/[Ti+Y] a été déterminé pour plusieurs précipités. Une classification en 
fonction de la taille des précipités est présentée Figure II.22 pour les nuances filée à 14% de Cr J05 et 
à 9% de Cr J04. On constate qu’il est assez difficile d’associer de façon systématique une nature 
chimique de précipité avec une taille donnée, d’autant plus que les incertitudes de mesure sont assez 
élevées. On constate cependant qu’une large majorité des précipités riches en Ti et Y le sont dans 
des proportions stœchiométriques (Ti/*Ti+Y+ proche de 0,5), et ce constat est d’autant plus marqué 
sur les précipités de plus petite taille dans la nuance à 9% de Cr. Ce rapport peut laisser penser qu’il 
s’agit là de précipités de type Y2Ti2O7 ou YTiO3. Certains dont le rapport tend vers 1 correspondent à 
des précipités sans Y, peut-être des précipités de type Ti-O ou Al-Ti-O.  
 
 
Figure II.22 : Variation du rapport atomique Ti/[Ti+Y] avec la taille des précipités (a) pour la nuance filée à 14% de Cr J05 et 
(b) pour la nuance filée à 9% de Cr J04 
 
Certains précipités ont été imagés en conditions proches de la haute résolution, ce qui a permis 
d’obtenir des informations supplémentaires sur leur nature. La MET haute résolution permet 
d’imager les colonnes atomiques et donc de pouvoir remonter aux distances inter-réticulaires entre 
autres. Cette technique permet également d’avoir des indications sur les relations d’orientations et 
sur la cohérence entre la matrice et le précipité.  Dans notre cas, nous n’avons pas cherché à obtenir 
des informations sur la cohérence entre les précipités et la matrice, mais seulement à compléter les 
résultats relatifs à la nature des précipités. 
L’analyse des précipités dans le 14% de Cr J05 sur répliques extractives a permis d’identifier une 
famille de précipités, comme le montre la Figure II.23. Le précipité observé mesure 10 nm et on peut 
distinguer deux familles de plans atomiques. Les angles et les indices des directions sont visibles sur 
la Figure II.23 et compatibles avec un axe de zone <110> comme on peut le voir sur la transformée de 
Fourier. La première distance inter-réticulaire, en bleue, mesure 2,74 Å, la seconde en orange 
mesure 2,85 Å. Si on calcule la distance d222 pour la structure pyrochlore (cubique) Y2Ti207, avec un 
paramètre de maille a0=1,01 nm [87], on trouve d222=2,9 Å [88]. Cette valeur est proche de celle de 
notre précipité, et l’angle entre les deux directions est proche de la valeur attendue (71°). Ainsi on 
aurait deux directions de type <222>. Enfin, la dernière direction, en vert, mesure 2,42 Å et 
correspond à une direction de type <400> (dont la valeur théorique est 2,5 Å). De plus les angles 
entre les directions <222> et <400> sont de 55° ce qui concorde avec ce qu’on trouve dans la 





Figure II.23 : Image haute résolution d'un précipité dans l'acier ODS 14% de Cr J05 (réplique extractive) et sa transformée de 
Fourier, identifié comme Y2Ti2O7 
 
De la même façon, dans l’acier ODS 9% de Cr J84, les colonnes atomiques d’un précipité mesurant 
15 nm ont été imagées. Sur sa transformée de Fourier, nous avons mesuré une distance inter-
réticulaire d1, en bleu sur la Figure II.24, qui vaut 9,58 Å, et d2 en orange qui vaut 7,16 Å. D’après la 
littérature, cela pourrait correspondre pour d1 à une direction <100> d’un précipité Y2O3 ou d’un 
précipité Y2Ti2O7, et pour d2 à une direction <110> de ces mêmes précipités. N’ayant pu tirer plus 
d’information de ce cliché, il est difficile de conclure plus précisément, même si l’écart par rapport 
aux valeurs attendues est plus faible pour Y2Ti2O7.  
 
 
Figure II.24 : Image haute résolution d’un précipité dans l’acier ODS 9% de Cr J84 avec sa transformée de Fourier, 
probablement de type Y2Ti2O7 
 




Ces résultats donnant la nature des précipités sont incomplets et à prendre avec précaution : compte 
tenu du nombre de précipités analysés, ils ne sont pas exhaustifs. Mais, ils permettent toutefois de 
montrer une concordance avec les résultats obtenus par EDX, à savoir la présence de précipités de 
petite taille (inférieure à 10 nm) composés de Ti et/ou d’Y. Ils sont également cohérents avec les 
résultats obtenus sur d’autres aciers ODS tels qu’un 12% de Cr (F4), ou des 14% de Cr [57, 69, 87, 88]. 
En ce qui concerne la nuance modèle avec renforts, les plus petits précipités sont aussi relativement 
riches en Ti et Y (jusqu’à 20-25 nm). Pour les plus gros, on constate l’association mixte de Ti, Al et O, 
les plus gros d’entre eux étant principalement de type Ti-O. Plus précisément, sur la Figure II.25, on 
peut voir des alignements de précipités le long des joints de grains. Ils sont globalement équiaxes. 
Les cartographies élémentaires montrent des associations entre Ti, O et Al qui correspondent 
localement à des appauvrissements en Fe et Cr. Parmi ces précipités, on retrouve par exemple des 
précipités d’environ 60 nm riches en Al et en Ti  et O dans une moindre mesure (précipité 2) et des 
plus gros d’environ 160 nm enrichis en Ti et 0 (précipité 1).  
Les analyses STEM-EDX sur la nuance sans renfort indiquent des associations de type Al-W ou Al-O 
(jusqu’à 40 nm). Au-delà, on retrouve les mêmes tendances que sur les autres nuances, à savoir Cr-
W, Ti-Al. Sur les cartographies présentées Figure II.26 nous avons observé des alignements de 
précipités intergranulaires, mais cette fois, ils sont fortement allongés et très riches en Cr. Dans cette 
nuance sans renfort, nous avons tout de même détecté la présence de quelques précipités enrichis 
en Ti et en Y (dans une moindre mesure). Ces derniers n’ont pas été détectés en microsonde. Ces 
éléments ne sont pas censés être présents dans ce matériau. Ils peuvent avoir plusieurs origines : 
tout d’abord, malgré les précautions prises pour nettoyer les différents éléments du broyeur, il est 
possible qu’il reste des résidus de poudres issus de broyages précédents dans la cuve ou sur les billes. 




Figure II.25 : Analyse chimique de la précipitation du K05 par EDX, en mode STEM du MET. On distingue des précipités 
riches en Ti et en Al : 1 (~160 nm) est riche en Ti et O ; 2 (~60 nm) est riche en Al. 





Figure II.26 : Analyse chimique de la précipitation du K06 par EDX, en mode STEM du MET. Une traversée d’analyse du 
précipité marqué 1 a été réalisée et le spectre est présenté. Le précipité marqué 2 au joint de grains est très riche en Cr, 
celui marqué 3 est riche en Ti-O 
 
II.4. Synthèse des données microstructurales 
La microstructure des six nuances de l’étude a été caractérisée de façon semblable pour chacune. On 
peut trouver des points de comparaison entre tous ces matériaux, mais aussi quelques différences. 
Les données importantes sont rassemblées dans le Tableau II.6. 
Ainsi, d’un côté on retrouve les nuances à 14% de Cr filées qui présentent à la fois une forte texture 
morphologique et une texture cristallographique qui coïncident avec la direction de filage de la barre. 
De l’autre côté, on retrouve les nuances à 9% de Cr filées et les nuances à 14% de Cr consolidées par 
CIC. Elles n’ont pas de texture cristallographique et leurs grains sont équiaxes. 
Les vecteurs de Burgers de la nuance semi-industrielle à 14% de Cr ont été déterminés et 
conformément à ce qui apparaît dans la littérature, ils sont essentiellement de type <111>. On peut 
raisonnablement étendre ce résultat aux autres nuances de l’étude. La densité de dislocations des 
matériaux est fortement dépendante du mode de consolidation : les matériaux filés ont une densité 
de dislocations entre 10 et 100 fois supérieure aux nuances compactées. Cette grandeur dépend 
également de la présence ou non de renforts dans la matrice puisque la nuance sans renfort a encore 
moins de dislocations. 
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Concernant la précipitation, nous avons observé différents types de nano-particules. Les plus fines 
(< 10 nm) qui sont supposées accroître les propriétés mécaniques, sont présentes dans l’ensemble 
des nuances. Les indices concernant leur composition chimique sont sensiblement les mêmes, 
excepté pour la nuance modèle sans renfort. D’après les analyses EDX, ils sont plutôt riches en Ti 
et/ou Y et/ou O et pourraient être de type Y2O3 ou Y2Ti2O7 ou TiO2 comme attendu. La densité de ces 
nano-précipités est du même ordre de grandeur pour toutes les nuances filées, à savoir 1022 m-3 mais 
elle est légèrement supérieure pour la nuance modèle avec renforts et moindre pour la nuance 
modèle sans renfort. La complexité de la microstructure (nombreuses dislocations, grains très petits) 
peut expliquer en partie les différences de densités mesurée entre les nuances renforcées CIC et 
filées. Des analyses en diffusion des neutrons aux petits angles (DNPA) sont attendues et 
permettront de vérifier si on retrouve les mêmes résultats qu’en microscopie électronique en 
transmission. 
Des précipités de taille intermédiaire sont également présents dans la matrice. Les tendances quant à 
leur nature chimique indiquent la présence d’Al, de Ti et d’O (surtout dans les nuances à 9% de Cr et 
les nuances à 14% de Cr modèles). Enfin, les plus gros peuvent être identifiés comme des oxydes de 
titane, des carbures de chrome ou de tungstène.  
Si les précipités semblent répartis de façon homogène dans les nuances filées, des alignements ont 
été remarqués dans les nuances modèles au niveau des joints de grains. Dans la nuance avec 
renforts, ils semblent être équiaxes et riches en Ti, tandis que dans la nuance sans renfort, il s’agirait 
de précipités riches en Cr plutôt allongés. 
La microstructure des matériaux modèles devait être plus simple pour permettre de déconvoluer les 
paramètres intervenant dans la plasticité des matériaux. Certes, grâce à elles on s’affranchit de la 
texture cristallographique et morphologique, la densité de dislocations moindre facilite les 
observations, néanmoins, les distributions de taille bimodales pour la nuance modèle renforcée, la 
taille de grain bien plus importante pour la nuance sans renfort (l’absence de renforts en très grand 
nombre a facilité la croissance des grains) et la présence de précipités (peut être due à de la pollution 
lors de l’étape de broyage) compliquent quelque peu la tâche. 
Dans l’ensemble, on retrouve dans la littérature des données microstructurales proches sur d’autres 
nuances d’aciers ODS, qu’il s’agisse d’aciers filés ou compactés par CIC. Comme cela a été précisé 
dans le chapitre bibliographique, les caractéristiques microstructurales sont sensibles à la 
composition chimique et à la teneur en éléments d’alliage, mais également aux traitements 
thermiques et mécaniques subis lors des étapes de mise en forme.  Ainsi pour des nuances filées 
largement étudiées avec des traitements thermomécaniques proches et des compositions chimiques 
voisines, comme le 14% de Cr MA 957 et le 14YWT  on trouve des grains très fins et allongés, qui font 
environ 400-500 nm de large pour quelques microns de long, avec un facteur de forme des grains 
proche de 10 [21, 36], et leurs densités de dislocations sont tout à fait comparables à celles obtenues 
sur les matériaux de ces travaux de thèse. 
Concernant la précipitation, là encore les tendances sont les mêmes, même si suivant les techniques 
utilisées pour déterminer la densité de précipités, cette grandeur varie. Pour les premières 
générations d’aciers ODS étudiées , telles que les DT ou DY, les phases nanométriques faisaient entre 
20 et 80 nm en moyenne [14], alors que pour les nuances actuelles telles que le MA 957 ou le 14YWT 
précédemment cités, les précipités sont bien plus fins (1-10 nm). 
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Tableau II.6 : Principales caractéristiques microstructurales des différentes nuances de l'étude
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Chapitre III :  Comportement Mécanique 
Pour faire suite au chapitre présentant les principales caractéristiques microstructurales des aciers 
renforcés par dispersion d’oxydes, ce chapitre traite des propriétés mécaniques à la fois en traction 
et en fluage de tels alliages. L’effet de la température d’essai, de la vitesse de sollicitation, mais aussi 
l’influence de caractéristiques inhérentes à la microstructure, telles que la teneur en chrome, la 
texture ou la présence des renforts, sont abordés. 
Les informations relatives à la géométrie des éprouvettes (en traction et en fluage) ainsi que les 
moyens d’essais utilisés sont donnés en Annexe 3. 
I. Comportement en traction 
Comme présenté en Annexe 3, les essais ont été réalisés sur trois types d’éprouvettes, prélevées 
suivant différentes directions par rapport à la direction d’extrusion de la barre filée, ou la hauteur du 
lopin pour les nuances consolidées par Compaction Isostatique à Chaud (CIC). Les paramètres 
d’essais susceptibles d’influencer le comportement en traction des matériaux étudiés sont la 
température de l’essai et la vitesse de sollicitation de l’éprouvette. Les essais ont donc été menés 
entre la température ambiante et 800°C pour deux principales vitesses de sollicitation 7.10-4 s-1 et 
10-5 s-1. De façon plus ponctuelle, les matériaux ont été déformés plus lentement et plus rapidement 
(depuis 5.10-7 s-1 jusqu’à 5.10-2 s-1). Les courbes qui seront présentées dans la suite sont en données 
conventionnelles. 
 
I.1. Effet de la température 
Les propriétés mécaniques dépendent de la température et cela est vrai pour l’ensemble des 
nuances considérées. Les courbes de traction sont pour une partie présentées Figure III.1 et Figure 
III.2. Sur ces figures, les résultats des essais sur les nuances filées à 14% de Cr et 9% de Cr sont 
respectivement comparés. Des tendances générales se dégagent des courbes de traction pour 
l’ensemble des nuances. Tout d’abord, on note qu’à plus basse température, le matériau consolide : 
il y a une différence marquée entre la limite d’élasticité et la contrainte maximale atteinte, alors qu’à 
plus haute température, elles sont relativement proches. De plus, la rupture intervient après une 
moindre perte de contrainte à plus haute température, la décroissance de la courbe est ainsi bien 




Figure III.1 : Courbes de traction conventionnelles pour les aciers ODS filés à 14% de Cr, en trait plein la nuance semi-






Figure III.2 : Courbes de traction conventionnelles pour les aciers ODS filés à 9% de Cr, en trait plein la nuance semi-





Si on s’intéresse maintenant aux données telles que la limite d’élasticité Rp0.2% ou la contrainte 
maximale atteinte Rm, ces grandeurs diminuent de façon continue lorsqu’on augmente la 
température. La Figure III.3 présente l’évolution de la limite d’élasticité avec la température. A titre 
d’exemple, sur la nuance CEA à 14% de Cr, à 20°C, la limite d’élasticité est 1182 MPa (Rm vaut 
1279 MPa) alors qu’à 600°C, elle n’est plus que de 565 MPa (Rm = 578 MPa). On remarque de plus 
que, quelle que soit la température considérée, les limites d’élasticité et les contraintes maximales 
sont plus élevées pour les nuances CEA que pour les nuances semi-industrielles. On constate ainsi en 
particulier que la nuance 9% de Cr CEA est bien plus résistante que la nuance 9% de Cr semi-
industrielle à 600°C et 650°C. C’est en effet pour ces deux températures que la différence en limite 
d’élasticité ou contrainte maximale entre ces deux nuances est la plus importante avec un écart de 
près de 160 MPa en Rp0.2% et Rm à 600°C et un écart de 80 MPa en Rp0.2% et 90 MPa en Rm à 650°C. 
On peut également noter qu’à basse température les nuances à 9% et à 14% de Cr ont des limites 
d’élasticité proches. Lorsque l’on augmente la température, la limite d’élasticité diminue pour toutes 
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les nuances, mais la diminution est plus abrupte pour les nuances à 9% de Cr. Dès 500°C, les 9% de Cr 
sont bien moins résistants que les 14% de Cr.  
 
 
Figure III.3 : Evolution de la limite d'élasticité avec la température pour les 4 nuances filées 9% et 14% de Cr, pour une 




, en trait plein les nuances semi-industrielles J04 et J05, en pointillés les nuances CEA J84 
et J56 
 
Concernant l’allongement à rupture de ces nuances, l’évolution de cette grandeur avec la 
température (Figure III.4) n’est pas aussi monotone que celle de la limite d’élasticité. Ainsi, de la 
température ambiante jusqu’à 400°C, l’allongement total décroît très légèrement. Par contre à plus 
haute température, on note un fort allongement pour une gamme étroite de températures. Ce pic de 
ductilité est présent pour les nuances semi-industrielles et pour la nuance CEA à 9% de Cr. En 
revanche il n’a été mis en évidence que de façon aléatoire sur la nuance CEA à 14% de Cr 
(uniquement sur les mini-éprouvettes). Ce pic se situe à 600°C pour le 9% de Cr J84 et le 14% de Cr 
J05 et à 700°C pour le 9% de Cr J04. Jusqu’à 400°C, les nuances à 9% de Cr sont moins ductiles que les 
nuances à 14% de Cr (~15%  contre 20-23%, à température ambiante). Au-delà, il devient plus 
compliquer de hiérarchiser les différentes nuances compte tenu de la présence ou non du pic de 
ductilité et de sa différence de position. En outre, sa position dépend aussi fortement de la vitesse de 





Figure III.4 : Evolution de l'allongement total avec la température pour les 4 nuances filées à 9% et 14% de Cr, pour une 




, en trait plein les nuances semi-industrielles J04 et J05, en pointillés les nuances CEA J84 
et J56 
 
Par comparaison avec les nombreuses nuances d’aciers ODS qui sont étudiées, les propriétés 
mécaniques en traction des matériaux étudiés dans le cadre de cette thèse sont, dans les grandes 
tendances semblables. Qu’il s’agisse de nuances ODS à 9% de Cr Eurofer ou M11 [13, 17], 14% de Cr 
DT-DY, MA 957, SM4 ou 14YWT [14, 21, 22, 24] ou 19% de Cr PM2000 [24], on constate que les 
limites d’élasticité sont hautes et relativement stables jusqu’à environ 400°C. Ensuite, les propriétés 
décroissent rapidement. Les valeurs des limites d’élasticité sont, pour des microstructures proches, 
peu différentes de celles obtenues sur les matériaux de l’étude. A titre de comparaison, la nuance de 
l’étude à 14% de Cr J05 possède une limite d’élasticité de 1070 MPa à 20°C et 460 MPa à 650°C  et le 
MA 957 a une limite d’élasticité de 960 MPa à 20°C et 370 MPa à 650°C. Ces matériaux de la 
littérature présentent eux aussi un pic de ductilité (plus ou moins marqué suivant le matériau 
considéré) : Le MA 957 a un allongement qui passe de 15% à 400°C à 35% à 750°C. Le DY a quant à lui 
un pic d’allongement plus modeste puisque l’allongement total passe de 7% à 15% entre 400°C et 
750°C. 
 
I.2. Effet de la vitesse de sollicitation 
Des essais de traction à différentes vitesses ainsi que des essais avec des sauts de vitesse ont été 
réalisés sur les différents matériaux. La comparaison des données caractéristiques en traction pour 
différentes vitesses et l’estimation de l’amplitude de la variation de la contrainte au cours d’un essai 
de sauts de vitesse permettent d’évaluer la sensibilité de la contrainte à la vitesse de sollicitation. Au 
cours des essais de traction avec sauts de vitesse, on conserve une même microstructure, et on peut 
s’affranchir des éventuelles différences chimiques ou microstructurales entre les éprouvettes. En 
particulier, dans ce cas, l’historique de la déformation est dynamique tandis que dans le cas des 
essais monotones, il est statique. Pour toutes les nuances filées, l’influence de la vitesse est quasi 
inexistante aux basses températures mais elle devient notable dès 400°C. La vitesse de sollicitation a 
un effet à la fois sur la limite d’élasticité du matériau et sur son allongement. 
 
Chapitre III : Comportement mécanique 
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I.2.1. Essais de traction monotone à différentes vitesses 
L’allure des courbes de traction est modifiée lorsque l’on change la vitesse de sollicitation comme le 
montre la Figure III.5 pour la nuance à 9% de Cr semi-industrielle J04. Si les courbes semblent se 
superposer à température ambiante, dès 400°C des différences plus significatives apparaissent. Mais 
c’est à 500°C que l’écart est le plus important entre une sollicitation à 7.10-4 s-1 et une sollicitation à 
10-5 s-1. On voit que l’écrouissage semble plus lent et plus faible à vitesse lente et que la rupture 
survient après une faible diminution de la contrainte : le matériau « s’adoucit » moins, alors qu’à 
vitesse plus rapide, la décroissance de contrainte est plus importante avant la rupture.   
 
 
Figure III.5 : Illustration de l'influence de la vitesse de sollicitation sur l'allure des courbes de traction sur l'acier ODS 9% de 















De façon plus générale, l’effet de la vitesse de sollicitation sur la limite d’élasticité est illustré pour les 
différentes nuances sur la Figure III.6. Il est limité jusqu’à 400°C, important entre 400°C et 600°C, et 
de nouveau limité au-delà. Il apparaît que les nuances à bas pourcentage de chrome sont plus 
sensibles que les nuances à plus haut taux de chrome entre 400°C et 600°C. La limite d’élasticité du 
9% de Cr CEA, à 500°C chute de 265 MPa (près de 200 MPa pour la nuance semi-industrielle) tandis 
que pour les 14% de Cr (à 550°C), la diminution est de seulement 100 MPa lorsque la vitesse de 
sollicitation passe de 7.10-4 s-1 à 10-5 s-1. Dans le domaine des hautes températures, on retrouve une 
limite d’élasticité (et une contrainte maximale) qui n’évolue que très peu voire pas du tout lorsque 
l’on modifie la vitesse de sollicitation : par exemple, à 750°C, lorsque la vitesse varie de 7.10-4 s-1 à 
10-5 s-1, puis à 5.10-7 s-1, la limite d’élasticité du 9% de Cr semi-industriel passe de 144 MPa à 




















9% de Cr filé CEA





















14% de Cr filé CEA




Figure III.6 : Influence de la vitesse de sollicitation sur la limite d’élasticité des aciers ODS (a) à 9% de Cr et (b) à 14% de Cr. 













(symboles en pointillés) 
 
L’évolution de l’allongement total avec la température pour différentes vitesses de sollicitation est 
présentée Figure III.7. Tout comme pour la limite d’élasticité, la différence entre les différentes 
vitesses est très réduite à basse température (jusqu’à 400°C). Pour toutes les nuances, il est 
légèrement plus important à 400°C lorsque le matériau est sollicité lentement. Mais à plus haute 
température, c’est le contraire. Lorsque les matériaux sont sollicités lentement, les allongements 
totaux chutent drastiquement (modulo un effet du pic de ductilité discuté au paragraphe suivant). 
Par exemple, à 800°C sur la nuance à 9% de Cr semi-industrielle, l’allongement passe de 19,5% à 
2,9%, soit une chute de 17% pour une vitesse 70 fois plus lente. Le constat est identique pour les 
nuances à 14% de Cr puisqu’à 750°C, l’allongement est de 22,9% pour une vitesse de 7.10-4 s-1 contre 
3,4% pour une vitesse 10-5 s-1.  
La position du pic de ductilité qui a été évoquée plus tôt dépend également de la vitesse à laquelle le 
matériau est déformé. Pour les nuances à 9% de Cr, réduire la vitesse décale le pic vers les plus 
basses températures : pour la nuance semi-industrielle, le pic se situe vers 700°C pour la vitesse 
rapide et à 500°C pour la vitesse lente. Pour la nuance CEA, le pic qui est à 600°C à vitesse rapide, 
migre vers 500°C à vitesse lente et son importance est bien moins marquée. Pour les nuances 
contenant 14% de Cr, les résultats sont un peu différents. Il n’y a pas de modification de la position 
du pic pour la nuance semi-industrielle : dans les deux cas, le pic se situe à 600°C. Pour la nuance 
CEA, aucun pic n’a été détecté à vitesse rapide (excepté sur les mini-éprouvettes pour lesquelles il se 
situe vers 550°C), mais on peut en deviner un vers 500°C à vitesse plus lente : l’allongement croît de 
façon modérée entre 20°C et 400°C de 19,4% à 22,4% puis chute à 650°C (2,9%).  
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Figure III.7 : Influence de la vitesse de sollicitation sur l’allongement total des aciers ODS (a) à 9% de Cr et (b) à 14% de Cr. 













(symboles en pointillés) 
 
I.2.2. Essais de traction avec sauts de vitesse 
Ces essais ont été réalisés sur les différents matériaux. Un exemple de courbe est présenté Figure 
III.8 pour un essai à 600°C sur l’acier ODS à 14% de Cr semi-industriel. On visualise les brusques 
variations de contrainte correspondant aux modifications de la vitesse de sollicitation. Ainsi, sur la 
courbe présentée Figure III.8, la première chute de contrainte (91 MPa) correspond à une réduction 
de vitesse de 7.10-4 s-1 à 10-5 s-1. La vitesse est ensuite ré-augmentée à 7.10-4 s-1 ce qui conduit à une 
augmentation de contrainte d’autant (87 MPa). Sur ce même graphique, les courbes de traction des 
essais réalisés à la même température de 600°C, mais à vitesse constante ont été ajoutées. On peut 
constater qu’il y a une bonne corrélation entre les résultats obtenus par les essais conventionnels et 
les essais avec sauts de vitesse.  
 
 
Figure III.8 : Essai de traction avec sauts de vitesse à 600°C sur l'acier ODS à 14% de Cr semi-industriel. Les courbes plus 








. Les vitesses des différents sauts sont 
précisées dans la partie haute du graphique 
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Ces essais permettent de mesurer la sensibilité de la contrainte à la vitesse de sollicitation à 
microstructure constante. Grâce à des essais avec plus de sauts de vitesse, nous avons constaté qu’à 
partir d’un certain nombre de variations de vitesse, les hauteurs de marches de contraintes n’étaient 
plus identiques pour des variations de vitesses identiques. Cela provient sans doute du fait que le 
matériau s’endommage.  
Des essais de traction avec sauts de vitesse ont également été réalisés à température ambiante. On 
retrouve alors que la modification de la vitesse de sollicitation n’impacte pas ou peu les propriétés 
mécaniques. 
 
I.2.3. Sensibilité de la contrainte à la vitesse de sollicitation 
L’ensemble de ces essais nous a permis d’estimer la sensibilité de la contrainte à la vitesse de 








   
Eq. III.1 
Avec %2.0Rp  la variation de limite d’élasticité lorsque l’on modifie la vitesse de sollicitation et 
)ln(  la différence logarithmique de vitesses de sollicitation. La Figure III.9 illustre l’évolution de 
cette grandeur avec la température pour les différentes nuances. On remarque que c’est à 500°C que 
la sensibilité est maximale pour les deux nuances à 9% de Cr : S vaut plus de 60 MPa à cette 
température pour la nuance CEA, et 45 MPa pour la nuance semi-industrielle. Le pic de sensibilité est 
moindre pour les nuances à 14% de Cr (22 MPa) et il apparaît entre 550°C et 600°C. Il semblerait 
donc que le pic de sensibilité corresponde au pic de ductilité à vitesse lente.  La sensibilité est plus 
forte pour les nuances à 9% de Cr que pour les nuances à 14% de Cr. Les courbes d’évolution de S 
avec la température sont quasi superposées pour les deux nuances à 14% de Cr. L’écart est un peu 
plus prononcé pour les nuances à 9% de Cr. La sensibilité est légèrement moindre pour la nuance 
semi-industrielle, mais le maximum de la courbe est à la même température. Jusqu’à 400°C la 
sensibilité de la contrainte à la vitesse de déformation est limitée. Cela suggère un caractère 
athermique de la déformation. Une évolution similaire de la sensibilité de la contrainte à la vitesse a 
déjà été observée dans des matériaux ODS, en particulier le MA 956 [79]. Le pic serait alors causé par 
du vieillissement dynamique et associé à un accroissement de la mobilité des solutés pour ces 
températures. 




Figure III.9 : Evolution de la sensibilité de la contrainte à la vitesse de sollicitation en fonction de la température pour les 
différentes nuances d'aciers ODS filés 
 
I.3. Influence du sens de prélèvement - Anisotropie des propriétés 
Pour étudier l’anisotropie des propriétés mécaniques suivant le sens de prélèvement des 
éprouvettes par rapport à l’axe de filage des barres, il a été nécessaire de réaliser les essais sur des 
mini-éprouvettes. Les mini-éprouvettes plates ont une longueur totale de 14 mm ce qui permet de 
les prélever dans le sens transverse des barres d’aciers ODS. Tout comme pour les éprouvettes 
cylindriques, les essais ont été réalisés à deux vitesses de sollicitation et à différentes températures 
comprises entre 20°C et 650°C. Les trois sens de prélèvements sont repérés de la façon suivante : SL 
pour une longueur utile de l’éprouvette parallèle à la direction de filage de la barre, ST pour une 
longueur utile perpendiculaire et 45° pour une longueur utile faisant un angle de 45° avec l’axe de la 
barre. Les essais sur les mini-éprouvettes SL ont été en partie faits pour s’assurer que les données de 
tractions sont indépendantes de la géométrie de l’éprouvette. Dans le cadre de ces travaux de thèse, 
l’anisotropie n’a été étudiée que sur les nuances élaborées au CEA : le 14% de Cr J56 et le 9% de Cr 
J84, et dans une moindre mesure sur la nuance à 9% de Cr semi-industrielle J04. L’allure des courbes 
conventionnelles à trois températures pour la nuance J56 et pour la nuance J84 est présentée Figure 
III.10. Les allures des courbes sont similaires entre les différents sens de prélèvement pour chacune 
des nuances à 9% de Cr ou 14% de Cr, mais on constate des différences sur les valeurs 









) en fonction du sens de 
sollicitation pour 3 températures (a) pour la nuance à 14% de Cr J56 et (b) pour la nuance à 9% de Cr J84 ; en trait plein les 
essais SL, en pointillés fins les essais ST et en pointillés larges, les essais 45° 
 
Plus précisément, la Figure III.11 présente l’évolution de la limite d’élasticité et de l’allongement total 
pour les différents sens de prélèvement des éprouvettes pour deux vitesses de sollicitation 
différentes pour l’acier ODS à 9% de Cr. Dans l’ensemble, les données sont proches et peu impactées 
par le sens de prélèvement, excepté à 600°C vitesse rapide où la limite d’élasticité en sens transverse 
est inférieure de plus de 120 MPa aux deux autres directions. De la même façon, l’allongement total 
est également moindre dans ce sens pour les mêmes conditions de vitesse et de température par 
rapport aux sens long et à 45° (27% contre 43% et 51%). En revanche, l’allure des courbes est la 
même : on retrouve la présence d’un pic de ductilité à 600°C pour les 3 directions de sollicitation 
pour les essais réalisés à 7.10-4 s-1. Ce pic est décalé à 500°C lorsque la vitesse est ralentie à 10-5 s-1. La 
sensibilité de la contrainte à la vitesse de sollicitation est comparable pour les 3 directions de 
sollicitation et ces résultats sur mini-éprouvettes sont cohérents avec ceux obtenus avec la 
géométrie d’éprouvettes cylindriques. Ces résultats sont bien conformes à ce que l’on pouvait 
suspecter d’un matériau  isotrope, sans texture morphologique ni cristallographie prononcée comme 
indiquée par la caractérisation de la microstructure présentée au chapitre précédent.  
Comme on pouvait s’y attendre, la sensibilité de la contrainte à la vitesse de sollicitation pour la 
nuance à 9% de Cr est indépendante de la direction de sollicitation. Les trois directions présentent un 
maximum à la même température (500°C).  
 




Figure III.11 : Influence du sens de prélèvement sur les propriétés mécaniques de l’acier ODS à 9% de Cr (a) la limite 
d'élasticité et (b) l'allongement total. Les carrés pour le sens SL, les triangles pour le sens ST et les losanges pour le sens 45°. 




, et les courbes en 





Pour la nuance à 14% de Cr, on constate au contraire une anisotropie des propriétés. Tout d’abord, 
comme l’illustre la Figure III.12, le sens long présente à la fois une plus grande limite d’élasticité et un 
plus grand allongement total, et ce, quelle que soit la température considérée.  
Les sens transverse et à 45° ont des limites d’élasticité assez proches sur toute la plage de 
température, et elles sont inférieures à celle en sens long de plusieurs dizaines de MPa : ~35 MPa à 
20°C, autour de 200 MPa à 600°C et 90 MPa à 650°C.  
En revanche, ils se distinguent l’un de l’autre pour l’allongement total. Même si ni le sens transverse 
ni le sens à 45° ne présentent de pic de ductilité aussi prononcé que pour le sens long, l’allongement 
en ST est bien moindre comparé à celui en sens 45°. On peut même clairement établir une hiérarchie 
entre les trois directions pour l’allongement total. Quelles que soient les conditions d’essais 
(température, vitesse), le sens long est le meilleur des trois, tandis que le sens transverse est celui 
qui se déforme le moins : à 20°C, l’allongement SL vaut 20,6% et l’allongement ST vaut 12,33%, et à 
550°C, ils valent respectivement 33,2% et 7,6%. 
Un résultat surprenant qui a déjà été abordé est que sur les mini-éprouvettes en SL la nuance J56 
présente un pic de ductilité à 550°C pour une vitesse de sollicitation de 7.10-4 s-1, et vers 500°C pour 
une vitesse de 10-5 s-1, alors qu’aucun n’a été clairement détecté sur les éprouvettes cylindriques. 
L’observation aléatoire de ce pic reste pour l’instant inexpliquée. 
Par ailleurs, sur cette nuance texturée, les résultats des calculs de la sensibilité de la contrainte avec 
la vitesse de déformation sont assez surprenants puisque pour les sens transverse et à 45°, à 600°C, 
la sensibilité est très négative. Cela peut traduire un vieillissement dynamique important, mais il faut 
être prudent car une très faible modification de la limite d’élasticité conduit à des résultats bien 
différents.  
Contrairement à la nuance à 9% de Cr, la nuance à 14% de Cr présente une forte texture 
cristallographique suivant là direction de filage, ainsi qu’un allongement important des grains dans 
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cette direction. Ceci peut être un élément permettant d’expliquer la différence de comportement 
avec la direction de sollicitation. 
 
 
Figure III.12 : Influence du sens de prélèvement sur les propriétés mécaniques de l’acier ODS à 14% de Cr (a) la limite 
d'élasticité et (b) l'allongement total. Les carrés pour le sens SL, les triangles pour le sens ST et les losanges pour le sens 45°. 
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II. Comportement en fluage 
Une vaste campagne d’essais de fluage a été lancée sur les nuances 9% de Cr semi-industrielle et CEA 
et sur la nuance à 14% de Cr CEA. Les essais ont été réalisés sous air sur des éprouvettes cylindriques 
dont la longueur utile est parallèle à la direction de filage de la barre. Les températures des essais 
sont comprises entre 600°C et 750°C et les contraintes appliquées correspondent à un certain 
pourcentage de la limite d’élasticité (mesurée lors d’un essai de traction à une vitesse de 7.10-4 s-1 à 
la température considérée). La matrice des essais pour chacun des matériaux est présentée dans le 
Tableau III.1. Des essais ont aussi été menés sur la nuance à 14% de Cr semi-industrielle dans le cadre 
des travaux [89].  


























à rupture (%) 
Exposant de 
contrainte 
600°C 180 65 3930 3,8 2,8 
13  195 70 2825 8,0 4,7 
 220 80 495 46,2 6,0 
650°C 125 55 4915 0,4 1,0 
19 
 135 60 2150 2,3 1,2 
 155 70 290 59,3 4,1 
 155 70 625 21,4 2,6 
 175 80 80 412 8,2 
 175 80 175 149 4,8 
700°C 100 55 8316 0,5 0,8 
18  120 67 360 13,7 0,9 
 135 75 130 86,4 2,4 
750°C 85 60 3340 0,1 1,0 
30  90 65 1335 0,7 0,6 
 100 70 310 13,3 1,4 
ODS 9% de Cr 
CEA J84 
     
 
650°C 120 40 3455* 0,7 0,6* 
15 
 155 50 145 56,2 1,4 
 175 60 60 231 2,9 
 210 70 11 2760 5,7 
ODS 14% de Cr 
CEA J56 
     
 
650°C 250 60 3455* 0,4 0,2* 
17 
 265 65 4730 1,26 0,9 
 297 75 550 1,3 0,3 
 300 75 155 10,8 0,4 
 330 80 60 47,6 0,6 
 350 85 50 173 1,2 
Tableau III.1 : Récapitulatif des essais de fluage réalisés sur les nuances filées à 9% de Cr semi industrielle J04 et CEA J84 et 
sur la nuance filée à 14% de Cr CEA J56. On y retrouve la contrainte appliquée, et le pourcentage qu’elle représente par 
rapport à la limite d’élasticité, le temps à rupture, la vitesse de fluage secondaire, la déformation à rupture et l’exposant de 
contrainte. Les essais marqués d’un astérisque sont en cours et leur déformation à rupture mentionnée correspond à leur 
déformation lors du relevé de données 
 
Une illustration des courbes de fluage pour les aciers ODS à 9% de Cr pour différentes contraintes à 
650°C est présentée Figure III.13. On constate que l’allure des courbes est fonction de la contrainte 
appliquée. On retrouve une allure de courbe de fluage presque conventionnelle lorsque la contrainte 
est forte (175 MPa, soit 60% de la limite d’élasticité pour la nuance CEA J84 et 80% pour la nuance 
semi-industrielle J04). En revanche, pour des contraintes plus faibles, 120 MPa pour la nuance J84 et 
125 MPa pour la nuance J04 (respectivement 40% et 55% de la limite d’élasticité à 650°C), on ne 
visualise plus d’accélération de la déformation avant la rupture de l’éprouvette. On voit également 




Figure III.13 : Exemples de courbes de fluage à 650°C pour les aciers ODS à 9% de Cr (a) pour une forte contrainte 
appliquée : 175 MPa et (b) pour une faible contrainte appliquée : 120-125 MPa 
 
Par ces essais, on constate que pour une même contrainte appliquée, même si l’allure des courbes 
est similaire, la nuance 9% de Cr semi-industrielle présente de meilleures propriétés en fluage 
comparée à la nuance CEA, avec des temps à rupture systématiquement plus longs. 
L’allure des courbes de fluage de l’acier à 14% de Cr est comparable, et l’évolution avec la contrainte 
appliquée est la même, cependant, les valeurs de ces contraintes sont plus importantes pour des 
temps à rupture équivalents. 
 
Exposants de contrainte 
Les essais de fluage permettent d’accéder à des données telles que les exposants de contrainte qui 
traduisent la dépendance de la vitesse de déformation avec la contrainte et qui peut donner des 
informations quant aux mécanismes de déformation qui interviennent. En décrivant le fluage 
secondaire en fonction d’une puissance de la contrainte (voir Eq.I.1) et en traçant l’évolution de la 
vitesse de fluage secondaire avec la contrainte appliquée pour chacune des températures, voir Figure 
III.14, on détermine l’exposant de contrainte qui correspond à la pente des droites (Eq. I.2). On 
remarque que la valeur de n est très proche pour les trois matériaux testés à 650°C : 15 pour la 
nuance 9% de Cr CEA, 19 pour la nuance 9% de Cr semi-industrielle et 17 pour la nuance 14% de Cr 
CEA. Pour la nuance à 9% de Cr semi-industrielle des essais à 600°C, 700°C et 750°C ont également 
été réalisés et il apparaît que les exposants de contrainte sont là encore assez proches à 600°C et 
700°C avec des valeurs respectives de 13 et 18. A 750°C, la valeur de n est bien plus élevée et vaut 
environ 30. En ce qui concerne la nuance à 14% de Cr semi-industrielle J05, à 650°C n est encore plus 
important et vaut 70 [89]. Les valeurs proches des exposants de contrainte tendent à suggérer que 
l’on a les mêmes mécanismes sur l’ensemble de la plage de températures investiguée. 
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Figure III.14 : Sensibilité de la vitesse de déformation avec la contrainte appliquée pour les différentes nuances. L'exposant 
de contrainte est indiqué pour chaque température. Les symboles bleus correspondent à la nuance 9% de Cr CEA, les 
symboles rouges à la nuance 9% de Cr semi-industrielle et les symboles verts à la nuance 14% de Cr CEA 
 
Dans la littérature, il est courant de rencontrer des exposants de contrainte assez importants sur des 
aciers ODS. En effet, à 650°C des valeurs de 35, 12 et 20 sont respectivement trouvées pour le 
MA 957 [21] et les DT et DY [14]. Des travaux sur des nuances à 9% de Cr ont toutefois aussi montré 
des valeurs d’exposants de contrainte bien plus faible, de l’ordre de 7 à 11 pour une nuance élaborée 
par JAEA [90] ou encore proche de 5 sur le T3NT [46]. A noter toutefois que pour ces deux dernières 
nuances, les essais de fluage sont réalisés sur des éprouvettes à géométrie tubulaire, tandis que pour 
les autres, ils sont réalisés sur des géométries pleines. 
 
Energie d’activation et contrainte seuil  
Les exposants de contrainte sont tous élevés, pour toutes les températures entre 600°C et 750°C, et 
pour les 3 matériaux, comparativement à ce qui est usuellement trouvé pour les métaux purs. A 
partir des équations Eq. I.1 et Eq.I.3, on peut aisément déterminer les valeurs d’énergie d’activation 
apparente. Des essais de fluage sur la nuance ODS semi-industrielle à 9% de Cr ont été réalisés à 
différentes températures pour des contraintes identiques (100 MPa et 135 MPa). On trouve 
Qapp(100 MPa) = 558 kJ/mol et Qapp(135 MPa) = 543 kJ/mol. Contrairement à ce qui a été observé 
dans la littérature sur les nuances DT et DY [14], l’énergie d’activation semble être peu sensible à la 
contrainte appliquée. Les présentes valeurs trouvées sont néanmoins proches de celles obtenues sur 
les nuances DT et DY. Sur des nuances à 9% de Cr, des énergies d’activation ont également été 
déterminées [91] et des valeurs semblables sont aussi trouvées . Mais ces valeurs sont bien 
supérieures à celles que l’on peut attendre pour l’autodiffusion du fer dans un alliage Fe-13%Cr 
(226 kJ/mol), ou même pour la diffusion du Cr dans le fer dans un alliage Fe-9%Cr [92] (240 kJ/mol). 
Nous avons par ailleurs normalisé la vitesse de fluage et la contrainte par le coefficient 
d’autodiffusion en volume du fer Dv et le module d’Young E respectivement afin de s’affranchir de 
leur dépendance avec la température et voir l’impact sur l’exposant de contrainte. Dv a été calculé de 












DD vv exp0   Eq. III.2 
Où D0 est le coefficient d’autodiffusion du Fe (déterminé dans un alliage ferromagnétique Fe-13Cr), 
qui vaut 2,18.10-4 m²s-1 [93], comme c’est le cas dans les travaux de C. Zakine [14]. Dans cette 
expression, l’énergie d’activation Qv dans ce cas vaut 226 kJ/mol. 
Le module d’Young a été déterminé pour cette étude sur l’acier ODS J04 au SRMA/LTMEX pour une 
large plage de températures depuis l’ambiante jusqu’à 1000°C par la méthode de fréquence de 
résonance.  
Etant donné que ni les exposants de contrainte, ni les énergies d’activation ne donnent des valeurs 
attendues dans des modèles classiques, on peut estimer que la loi de Norton telle qu’on la connaît 
classiquement ne convient pas pour décrire le fluage secondaire de ces matériaux ODS. C’est 
pourquoi il est commun de la corriger en faisant intervenir une contrainte seuil σs en dessous de 













 '   Eq. III.3 
Où E est le module d’Young du matériau et A’ une constante. La contrainte seuil peut être 
déterminée de plusieurs façons. L’une d’entre elles (méthode 1) a été proposée par Li et Langdon 
[99] et consiste à extrapoler les courbes )( f vers des valeurs de vitesse de fluage très faibles. 
Dans cette étude, nous avons extrapolé les courbes jusqu’à des valeurs de fluage secondaire de 10-
12s-1. La seconde méthode (méthode 2) permettant de déterminer la contrainte seuil consiste à fixer 
l’exposant de contrainte n et à tracer )(
1
nf   puis à relever la valeur de la contrainte pour 
0 [95, 100, 101]. On considère un exposant de 5 pour se rapprocher d’exposants de contrainte 
plus classiques. L’ensemble des contraintes seuil obtenues par ces deux méthodes est répertorié 
dans le Tableau III.2. Les résultats sont assez proches entre les deux méthodes utilisées, voire même 
identiques à 750°C, et on note une évolution de la contrainte seuil avec la température mais elle 





σs (MPa)  
Méthode 2 
600 105 123 
650 96 111 
700 75 82 
750 76 76 
Tableau III.2 : Contrainte seuil en fluage dans la barre d'ODS à 9% de Cr J04 déterminée par les 2 méthodes différentes 
 
Les nouveaux exposants de contraintes en tenant compte de la contrainte seuil obtenue via la 
méthode 1 sont calculés et les résultats sont visibles sur la Figure III.15. Les exposants de contraintes 
sont bien moins élevés et il est alors possible de décrire le fluage secondaire par le biais d’une loi de 
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Norton corrigée par le terme de contrainte seuil. On note également que les exposants de contrainte 
de la nuance à 9% de Cr sont assez proches les uns des autres entre 600°C et 750°C : ils valent entre 
5,1 et 6,4 (contre 12 à 29 sans faire intervenir la contrainte seuil).  
De la même façon, les contraintes seuil ont été déterminées sur les autres nuances filées à 650°C. 
L’ensemble des valeurs est reporté dans le Tableau III.3. On note ainsi une disparité des valeurs de 
contrainte seuil entre d’un côté la nuance à 14% de Cr et de l’autre celles à 9% de Cr. En effet, σs 
pour la nuance CEA à 14% de Cr J56 vaut 201 MPa contre 96 MPa pour la nuance semi-industrielle à 
9% de Cr J04 et 83 MPa pour la nuance CEA J84. La valeur de contrainte seuil que l’on obtient sur la 
nuance à 14% de Cr est proche de celle qui a été déterminé sur une nuance MA 957 [21] où σS vaut 
200 MPa à 650°C et 170 MPa à 700°C. A plus haute température, par exemple sur le PM2000 à 
900°C, une contrainte seuil de 108 MPa a été trouvée [98]. Les valeurs déterminées sur les nuances à 
9% de Cr sont bien moindre que sur ces nuances, ce qui pourrait suggérer un effet de la teneur en 
chrome ou de la texture. En revanche, elles sont du même ordre de grandeur que celles déterminées 
sur la nuance DT [14] (94 MPa, 70 MPa et 60 MPa à 600°C, 650°C et 700°C respectivement). Ces 
dernières données ont été en partie déterminées par des essais de dip test (essais qui consistent à 
diminuer la contrainte lors d’un essai de fluage jusqu’à ne plus avoir de fluage). 
 
 
Figure III.15 : Sensibilité de la vitesse de déformation envers la contrainte appliquée pour la nuance à 9% de Cr semi-
industrielle J04 en tenant compte de la contrainte seuil et en normalisant la vitesse de déformation par le coefficient de 





σs       
(MPa) 
Exposant de contrainte     
sans prise en compte de σs 
Exposant de contrainte     
avec prise en compte de σs 
ODS 14% de Cr CEA J56 201 17 5,6 
ODS 9% de Cr semi-
industriel J04 
96 19 6,4 
ODS 9% de Cr CEA J84 83 15 6,7 




La particularité de ces aciers est de présenter des déformations très faibles et des ruptures très 
brutales. Le stade de fluage tertiaire est très limité et il est même inexistant lorsque la contrainte 
appliquée est faible. On remarque ainsi que la déformation maximale observée sur ces nuances filées 
ne dépasse pas les 10% : 8,2% au maximum pour la nuance à 9% de Cr J04 à 650°C/175 MPa. La 
Figure III.16 permet de corréler les faibles déformations à rupture aux faibles contraintes appliquées 
et aux vitesses de fluage secondaire très lentes pour les trois nuances testées en fluage. Cet effet est 
néanmoins moins marqué pour la nuance à 14% de Cr CEA J56 puisque les déformations à rupture de 
cet acier sont plus modérées (1,2% au maximum). On peut tirer plusieurs remarques de cette figure. 
Tout d’abord, plus la contrainte appliquée est faible, pour un matériau donné, plus la déformation à 
rupture est réduite. Par ailleurs, plus la contrainte est faible, plus la vitesse de fluage secondaire est 
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Figure III.16 : Evolution de la déformation à rupture (a) avec la contrainte appliquée et (b) avec la vitesse de fluage 




On peut relier ces résultats à ceux obtenus en traction. En effet, comme cela a été présenté plus 
haut, l’effet de la vitesse est très important sur la ductilité du matériau, les vitesses de déformation 
et la résistance mécanique, d’autant plus dans la gamme des températures supérieures à 650°C. On 
peut alors supposer que les mécanismes de déformation et d’endommagement sont plus sévères à 
basse contrainte et faible vitesse de déformation. 
Un des paramètres qui peut permettre de rendre compte de l’activation thermique de certains 
mécanismes, en plus de la sensibilité de la contrainte à la vitesse de déformation (S), est le volume 
















( TMkTkVa bbapp   Eq. III.4 
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Avec kb la constante de Boltzman, M le facteur de Taylor pris égal à 2,5 pour les nuances texturées et 
à 3 pour les nuances avec des grains équiaxes, T la température considérée,  la vitesse de 
déformation et  la contrainte.  
Ainsi, les volumes d’activation ont été déterminés à la fois à partir des essais de traction 
conventionnels, des essais de traction avec sauts de vitesse, et des essais de fluage. Les différentes 
méthodes donnent toutefois des résultats comparables, comme le montre la Figure III.17. Par 
exemple, à 650°C, on trouve pour la nuance à 9% de Cr CEA 117 b3 avec les données issus des essais 
de traction simples, 124 b3 à partir des données de l’essai de traction avec sauts de vitesse et 88 b3 
avec les données issues des essais de fluage. Pour d’autres points, les résultats sont un peu plus 
éloignés, mais on peut néanmoins constater que l’évolution du volume d’activation est similaire à la 
fois pour les différentes méthodes de calcul, et pour les différentes nuances. On peut en effet 
distinguer deux régimes : l’un à plus basse température, jusqu’à 500°C où le volume d’activation tend 
à diminuer et prendre des valeurs relativement faibles (~100 b3) et un autre à plus haute 
température où il augmente de façon continue. La transition entre les deux régimes est visible par la 
rupture de pente : par exemple, sur la nuance semi-industrielle à 9% de Cr J04, entre 20°C et 400°C 
Va vaut 160 b3, alors qu’à 500°C, il chute à 30 b3 avant d’augmenter fortement et d’atteindre 450 b3 à 
800°C. Ces variations sont encore plus marquées sur la nuance CEA à 14% de Cr J56 où l’on passe 
d’un volume d’activation de 150 b3 à 400°C à 60b3 à 550°C. Les valeurs déterminées sur les nuances 
de cette étude sont comparables à celles trouvées sur d’autres aciers ODS, tels que le MA 956 [79] ou 
encore l’acier Eurofer ODS [76] et l’évolution de Va avec la température est similaire.  
 
 
Figure III.17 : Evolution du volume d'activation avec la température pour les différentes nuances d'aciers ODS filées. Les 
symboles pleins correspondent aux volumes d’activation calculés à partir des données de traction simples, les symboles 
creux à partir des données de fluage et les croix à partir des données des essais de traction avec sauts de vitesses 
 
Les valeurs des volumes d’activation permettent d’éliminer ou de conforter des idées quant aux 
mécanismes qui peuvent contrôler la déformation. Dans le cas présent, le changement de pente ainsi 
que la brusque chute du volume d’activation suggèrent un changement de mécanisme de 
déformation entre 400°C et 600°C.  
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Les valeurs de Va pour les basses températures sont cohérentes avec différents mécanismes tels que 
des mécanismes de glissement des dislocations ou encore de la friction de réseau induite par les 
différents éléments qui peuvent se trouver en solution solide dans ces matériaux. L’ajout d’éléments 
d’alliage tend en effet à durcir le matériau et a un impact sur le poids de la friction de réseau. Cela a 
d’ailleurs été mis en évidence dans du fer avec différentes teneurs en Si [64]. Le franchissement des 
précipités étant plutôt athermique, cela donnerait des valeurs de volume d’activation bien trop 
importantes [48], cela n’est donc pas pris en compte dans la suite. Il est possible de calculer le 
volume d’activation de la manière suivante : 
wbLVa    Eq. III.5 
Où L est la distance entre les obstacles le long de la ligne de dislocation et w la taille de l’obstacle, et 















 Eq. III.6 
Où µ est le module de cisaillement (variable avec la température), c est la fraction atomique de 
soluté. Dans notre cas, c est pris égal à 0,01;  est la contrainte effective (=σ0.2%/M). Ce calcul 
conduit à L≈20 b soit à Va≈20 b3. Les valeurs de Va induites par les interactions entre atomes en 
solution et dislocations sont bien plus faibles que celles obtenues expérimentalement. On peut donc 
légitimement supposer que ce mécanisme ne contrôle pas le mouvement des dislocations.  
Le franchissement des dislocations immobiles peut également être considéré pour le calcul du 
volume d’activation. La distance entre obstacle est définie par : 

1
L    Eq. III.7 
En prenant ρ= 5.1014m-2 à température ambiante, on trouve alors Va=180 b3 : les interactions entre 
dislocations conduisent à des Va proches de ceux obtenus expérimentalement. Ainsi un mécanisme 
de durcissement de la forêt semble contribuer fortement au durcissement du matériau à basse 
température. 
Le fait que le volume d’activation augmente après 500-600°C indique un changement de mécanisme 
de déformation des matériaux. C’est aussi pour ces températures que la sensibilité de la contrainte à 
la vitesse est maximale (voir précédemment). Une explication pour ce pic est le vieillissement 
dynamique. D’ailleurs, des études menées sur des polycristaux de zirconium avec des impuretés 
(telles que de l’oxygène) ont montré une  forte activation thermique. Elle a été corrélée de façon 
assez certaine à du vieillissement dynamique [102]. En faisant le parallèle pour les matériaux ODS, ce 
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III. Effet de la chimie et du mode de consolidation sur le 
comportement 
III.1. Influence de la teneur en chrome 
Il ressort des essais mécaniques que la teneur en chrome dans le matériau joue sur les propriétés. 
Les grandes tendances sont les mêmes entre les nuances à 9% de Cr et celles à 14% de Cr : on note 
en traction une chute de la limite d’élasticité avec la température, chute qui s’accélère à partir de 
400°C ; la déformation est fortement fonction de la vitesse de sollicitation, puisqu’on constate une 
perte de la ductilité lorsque l’on déforme lentement ces matériaux. De plus, les ordres de grandeur 
en termes de limite d’élasticité et d’allongement sont similaires, par contre les nuances à 14% de Cr 
présentent des propriétés sensiblement meilleures.  
En fluage, là encore on constate des similitudes : le stade de fluage tertiaire est très limité, voire 
absent : ces matériaux rompent brusquement, et dans tous les cas, la rupture s’accompagne d’une 
très faible déformation à rupture. Tout comme pour la traction, les nuances à 9% de Cr pour une 
sollicitation en sens axial sont un peu moins bonnes : les temps à rupture sont moins élevés. En 
traçant la variation du temps à rupture pour les différentes contraintes appliquées, comme présenté 
Figure III.18, on remarque d’une part les nuances à 9% de Cr qui sont relativement bien groupées 
dans la partie basse du diagramme, et de l’autre les nuances à 14% de Cr qui sont dans la partie 
haute. Les résultats des essais de fluage sur la nuance à 14% de Cr semi-industrielle J05, obtenus 
dans [89], ont été ajoutés dans ce graphique. La tendance qui se confirme est que les nuances semi-
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Figure III.18 : Résultats des essais de fluages à 650°C des différentes nuances, corrélation entre le temps à rupture et la 
contrainte appliquée. Les données de fluage sur le 14% de Cr semi-industriel J05 sont issues de [89] 
 
Ceci est également bien visible sur les diagrammes de Larson-Miller qui représente la dépendance de 
la contrainte envers la température et la durée de l’essai, Figure III.19. Larson et Miller ont en effet 
formulé, de façon empirique, une équivalence temps-température. Ils ont pour cela considéré que la 












Aexp   Eq. III.8 
Où A est une constante, fonction de la contrainte de fluage, ΔG est l’énergie d’activation du 
mécanisme qui contrôle la vitesse de fluage, k la constante de Boltzman et T la température. 















lnln   Eq. III.9 
A partir de données expérimentales, il est donc possible de tracer l’évolution de ln(t) en fonction de 
1/T pour une contrainte donnée. Pour un matériau donné, il se trouve que toutes les courbes doivent 
couper l’axe des ordonnées en un même point C. On peut ainsi déterminer les valeurs des 
paramètres de Larson-Miller : 
  CtlogTLMP R    Eq. III.10 
Avec tR le temps à rupture. 
Pour les alliages de cette étude, une valeur de C proche de 20 a été trouvée. 
Par ailleurs, l'emploi de ce diagramme suppose que pour chaque acier, un même mécanisme de 
déformation est à l'œuvre sur toute la plage de températures concernée. Ceci a été vérifié pour le 
MA 957 entre 600°C et 700°C. 
 
 
Figure III.19 : Comparaison des propriétés en fluage des aciers ODS à 9% de Cr et 14% de Cr : évolution de la contrainte avec 
le paramètre de Larson-Miller (fonction de la température et de la durée de l’essai). Les données de fluage sur le 14% de Cr 
semi-industriel J05 sont issues de [89] 
 
Globalement le comportement mécanique des nuances à 14% de Cr est meilleur que celui des 
nuances à 9% de Cr en sens long. Mais la principale différence en traction entre les nuances à 9% de 
Cr et à 14% de Cr réside dans l’anisotropie des propriétés mécaniques. Comme cela a été présenté 
dans le paragraphe précédent, suivant la direction de sollicitation, les nuances à 14% de Cr ont des 
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propriétés mécaniques en traction radicalement différentes. Une façon de quantifier l’anisotropie est 
de définir des facteurs d’anisotropie, à la fois pour la limite d’élasticité et pour l’allongement total. 
On les calcule en faisant le rapport entre la limite d’élasticité en sens transverse (ou à 45°) et la limite 
d’élasticité en sens long, et de la même façon avec l’allongement total. L’évolution de ces rapports 
avec la température pour les nuances à 9% et 14% de Cr est présentée Figure III.20. On peut y voir 
que l’anisotropie de la limite d’élasticité est moins marquée pour la nuance à 9% de Cr, que l’on 
s’intéresse aux sens transverse ou à 45°. Cependant, pour le sens transverse, on note une différence 
importante après 500°C qui se traduit par une chute du rapport d’anisotropie, alors que pour le sens 
45°, le rapport est quasi-constant et proche de 1. Une chute est aussi observée sur la nuance à 14% 
de Cr mais elle est plus brusque et les propriétés en sens 45° sont également concernées. 
Pour l’allongement total, les différences entre les trois directions de sollicitation sont peu marquées 
sur la nuance à 9% de Cr et il est difficile d’établir une hiérarchie entre les différents sens de 
sollicitation : jusqu’à 400°C, le sens 45° est le moins bon des trois, et le sens long le meilleur, mais à 
partir de 500°C, c’est le sens transverse qui se déforme le moins et le sens 45° est celui qui présente 
le plus fort allongement. La nuance à 14% de Cr présente quant à elle une anisotropie très prononcée 
en sens transverse, avec un allongement total jusqu’à 75% inférieur en sens transverse par rapport 
au sens long. Le sens 45 est également moins bon que le sens long (tout du moins à plus haute 
température). 
Cette principale différence entre les nuances à 9% de Cr et celles à 14% de Cr peut avoir des 
conséquences importantes. En effet, lors de l’utilisation en tant que gaine de combustible, une part 
importante de la sollicitation s’effectue en sens transverse, et il faut donc être conscient de la perte 
potentielle des propriétés entre le sens long et le sens transverse pour les nuances fortement 
texturées. En particulier, aucun essai de fluage en sens transverse n’a été mené, et il serait 
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Figure III.20 : Evolution du rapport d'anisotropie des aciers ODS à 9% de Cr (en bleu) et 14% de Cr (en orange) (a) 
concernant la limite d’élasticité et (b) l’allongement total. Les courbes en trait plein et symboles pleins correspondent aux 
rapports entre les sens transverse et long, et les courbes en pointillés et symboles creux correspondent aux rapports entre 





III.2. Effet des nano-renforts 
Comme cela a été présenté dans le chapitre relatif à la microstructure des matériaux de l’étude, deux 
nuances modèles à 14% de Cr, consolidées par compaction isostatique à chaud (CIC), ont été 
élaborées. Pour rappel, la première nuance K05 est issue du même lot de poudres que la nuance CEA 
J56, la seule différence est le mode de consolidation. La seconde nuance, K06, est constituée de la 
même matrice, mais n’est pas renforcée. L’intérêt de l’étude des propriétés mécaniques en traction 
et en fluage de ces nuances est de voir l’impact de l’ajout de nanorenforts dans la matrice sur les 
propriétés mécaniques. 
Les essais de traction ont été réalisés sur des mini-éprouvettes, entre la température ambiante et 
800°C. Quelques courbes conventionnelles sont présentées Figure III.21. L’allure des courbes est 
assez différente entre les deux matériaux. L’écrouissage est plus important sur la nuance sans renfort 
surtout à plus basse température : la différence entre la limite d’élasticité et la contrainte maximale 






























Figure III.21 : Courbes de traction conventionnelles pour les aciers ODS modèles avec renforts K05 en trait plein et sans 
renfort K06 en pointillés 
 
La différence la plus notable concerne les limites d’élasticité et les contraintes maximales. Elles sont 
bien plus faibles sur la nuance sans renfort. A température ambiante, la limite d’élasticité de la 
nuance sans renfort vaut 432 MPa, tandis qu’elle vaut 1094 MPa pour la nuance avec renforts, et à 
800°C, même si l’écart est moins important, on note tout de même une différence de 83 MPa 
(173 MPa pour le K05 contre 90 MPa pour le K06). On remarque également que le rapport entre les 
limites d’élasticité du K05 et du K06 est presque constant avec la température et varie de 2,5 à 
température ambiante à 1,9 à 800°C.  
La déformation est quant à elle toujours plus importante pour la nuance sans renfort. Par exemple, à 
600°C, l’allongement total du K06 frôle les 70% tandis que celui de la nuance renforcée est 
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seulement de 20%. L’évolution de ces deux propriétés mécaniques avec la température est 
présentée Figure III.22. On voit que les tendances globales sont comparables : la limite d’élasticité 
décroît assez lentement jusqu’à 400°C, puis la chute s’accélère jusqu’à 800°C ; l’allongement total 
présente un pic qui se situe entre 600°C et 650°C pour la nuance sans renfort et plutôt vers 500°C 
pour la nuance renforcée. L’évolution de l’allongement total de la nuance non renforcée laisse 
penser à une forte dégradation des propriétés (brusque perte de ductilité) à haute température. 
Même si peu d’essais sont disponibles à vitesse lente, l’effet de la vitesse de sollicitation est visible à 
la fois sur la limite d’élasticité et sur l’allongement total. A partir de 400°C, pour le matériau renforcé 
ainsi que pour celui non renforcé, on observe une diminution de la contrainte d’écoulement lorsque 
l’on réduit la vitesse de sollicitation (Figure III.22 a). Les écarts constatés sont comparables pour les 
deux nuances. Tout comme pour les nuances présentées précédemment, on observe une perte de 
ductilité lorsque le matériau est sollicité lentement. Mais les allongements de la nuance non 
renforcée restent bien supérieurs à ceux de la nuance renforcée (Figure III.22 b).  
 
 
Figure III.22 : Evolution des propriétés mécaniques des nuances ODS modèles avec et sans renforts (a) la limite d'élasticité 










Comme sur les nuances filées, des essais de fluage ont été réalisés sur les nuances modèles, à 650°C 











avec renforts K05 
Contrainte 
appliquée (MPa) 






Temps à rupture 
(h) 
Vitesse de 







à rupture (%) 
Exposant de 
contrainte 
650°C 130 40 393 7,6 0,5 
13 
 160 50 100 21 0,5 
 225 70 4,9 2370 1,9 
 265 85 1,4 17300 4,2 
 300 95 0,4 96200 6,3 
Acier Modèle 
sans renfort K06 
      
650°C 70 40 576 25,6 3,5 
12 
 85 50 189 131 4,5 
 120 70 13 11400 22,8 
 160 95 0,5 347000 53,3 
700°C 100 70 2,9 28200 13,4 
15 
 120 85 0,4 461000 51,1 
Tableau III.4 : Récapitulatif des conditions et résultats des essais de fluage sur les matériaux modèles avec renforts (K05) et 
sans renfort (K06). On y retrouve la contrainte appliquée, le pourcentage qu’elle représente par rapport à la limite 
d’élasticité, le temps à rupture, la vitesse de fluage secondaire, la déformation à rupture et l’exposant de contrainte 
 
On remarque tout d’abord que les temps à rupture du matériau sans renfort sont bien moins longs 
que ceux du matériau renforcé pour des contraintes similaires. Pour une même contrainte appliquée, 
par exemple 160 MPa à 650°C, le K06 rompt au bout de 30 min, tandis que le K05 rompt après 100 h 
de fluage. De la même façon, les vitesses de fluage secondaire sont considérablement plus élevées 
pour le matériau non renforcé (plusieurs ordres de grandeur d’écart). Néanmoins, pour des 
pourcentages de contrainte équivalents, les durées des essais sont comparables entre ces deux 
nuances, voire mêmes supérieures pour la nuance non renforcée. 
La grande différence dans le comportement en fluage de ces essais est que la nuance renforcée se 
déforme très peu, et que la rupture est très brutale : le fluage tertiaire est très peu prononcé, voire 
inexistant comme sur les autres nuances d’aciers ODS. En revanche, sur la nuance non renforcée, les 
déformations atteintes dépassent les 50% alors que la nuance renforcée peine à atteindre 0,5% pour 
une même contrainte (160 MPa) ou 6,3% à taux de contrainte équivalent (95% de Rp0.2%). La Figure 
III.23 présente des comparaisons de courbes de fluage. Sur la vignette (a), l’échelle de temps est 
logarithmique afin de pouvoir visualiser plus facilement les deux courbes sur un même graphique, les 
deux temps à rupture étant différents de plusieurs ordres de grandeur. Sur la Figure III.23.b, les 
essais sont réalisés pour un même pourcentage de contrainte (par rapport à la limite d’élasticité à 
650°C et une vitesse de 7.10-4 s-1) : 40%. On constate alors que la nuance sans renfort possède un 
allongement plus conséquent, dès le stade de fluage primaire, et que le temps à rupture est 
sensiblement plus important que celui de la nuance renforcée. 
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Figure III.23 : Courbes de fluage des nuances d'aciers ODS modèles (a) courbes de fluage pour une même contrainte de 
160 MPa à 650°C (échelle logarithmique), l’encart est un zoom de la courbe sur l’axe des déformations et (b) courbes pour 
un taux de contrainte équivalent (40% Rp0.2%) soit 130 MPa pour la nuance K05 avec renforts et 70 MPa pour la nuance K06 
sans renfort 
 
Les exposants de contraintes ont été déterminés. Pour les deux matériaux, à 650°C, on trouve une 
valeur de 12 pour le K06 et 13 pour le K05, ce qui est comparable aux autres nuances de cette étude. 
Cela soulève la question de l’impact des précipités sur la valeur des exposants de contrainte et donc 
sur les mécanismes de déformation. 
Un calcul de l’énergie d’activation et des contraintes seuil similaires à celui fait sur les nuances filées 
a été mené sur les nuances modèles. Il apparait que l’énergie d’activation sur la nuance non 
renforcée pour une contrainte de 120 MPa est que de 553 kJ/mol. Cette valeur est tout à fait 
comparable à celle trouvée plus haut sur la nuance renforcée filée. L’ajout de renforts n’aurait donc 
pas d’impact sur les valeurs d’énergie d’activation. Concernant les contraintes seuil, les valeurs 
trouvées pour les nuances consolidées par CIC sont moins élevées que pour les nuances filées On 
trouve 34 MPa à 650°C (et 35 MPa à 700°C) pour le K06 non renforcé contre 71 MPa sur la nuance 
modèle renforcée à la même température. La taille des grains étant supérieure pour la nuance CIC, 
on peut supposer le matériau moins contraint, d’où une contrainte seuil plus faible. La nuance sans 
renfort a une contrainte seuil non nulle, mais encore plus faible (facteur 2 par rapport à la nuance 
renforcée), probablement due à la présence (non désirée, mais moindre) de renforts. En corrigeant la 
loi de Norton originale par les valeurs de contrainte seuil, on trouve des exposants de contrainte 
pour la nuance non renforcée et la nuance renforcée de 8 et 7 respectivement. 
Tout comme pour les nuances filées, les volumes d’activation ont été déterminés sur ces nuances 
modèles à la fois à partir des données d’essais de tractions monotones, d’essais de traction avec 
sauts de vitesse et d’essais de fluage. Leur évolution avec la température est visible Figure III.24. Les 
données sont un peu plus dispersées que pour les nuances filées. On remarque tout de même une 
légère diminution du volume d’activation jusqu’à 500-600°C avant une augmentation plus rapide. Les 
volumes d’activation de la nuance sans renfort sont, en moyenne, plus élevés que ceux de la nuance 
renforcée. De plus, les changements de pente suggérant un changement de mécanisme sont moins 
prononcés sur la nuance non renforcée. 





Figure III.24 : Evolution du volume d'activation avec la température pour les matériaux modèles. Les symboles pleins 
correspondent aux volumes d’activation calculés à partir des données de traction simples, les symboles creux à partir des 
données de fluage et les croix à partir des données des essais de traction avec sauts de vitesse 
 
Ainsi, les nanorenforts contribuent à un durcissement très important de la matrice. En effet les 
limites d’élasticité et contraintes maximales sont bien supérieures lorsque la matrice est renforcée, 
et ce sur toute la plage de température explorée. Il y a aussi une contribution possible de la taille de 
grains. Par contre, en termes de mécanismes (n, Va), les différences ne sont pas flagrantes. 
Rappelons cependant que la nuance K06 présente toutefois une distribution de nano-renforts. De 
plus, à contrainte égale, on a pu constater que les propriétés en fluage sont nettement accrues pour 
les matériaux renforcés. Cependant, il semble que ce gain en résistance se fasse au détriment de la 
ductilité de ces matériaux. 
 
III.3. Influence du mode de consolidation 
Deux modes de consolidation ont été retenus pour un même lot de poudres cobroyées avec renforts. 
Une partie a été filée pour donner la barre d’acier ODS J56 et une autre a été consolidée par 
compaction isostatique à chaud pour donner  la nuance modèle avec renforts K05. Etant donnée la 
différence de microstructure obtenue entre les deux voies de consolidation, il est légitime de penser 
que les propriétés mécaniques peuvent être impactées.  
Tout d’abord, si on s’intéresse aux propriétés en traction, on constate que les deux nuances 
présentent des valeurs de limite d’élasticité assez proches. Cependant la nuance modèle est toujours 
légèrement inférieure. Pour les allongements totaux, la différence apparaît surtout par la présence 
du pic de ductilité à 500°C pour la nuance modèle et l’absence de pic clairement défini pour la 
nuance filée, à vitesse rapide. 
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Figure III.25 : Evolution avec la température des propriétés mécaniques des nuances à 14% de Cr filée J56 et CIC K05 (a) la 
limite d’élasticité et (b) l’allongement total. Les courbes en trait plein et symboles pleins représentent les données des 









Enfin, et c’est surtout là que réside la différence des propriétés en traction entre ces deux nuances, la 
nuance modèle compactée a des propriétés isotropes. Des essais sur des éprouvettes prélevées 
perpendiculairement à la hauteur du lopin, à 20°C et 650°C, ont montré que les limites d’élasticité et 
les allongements totaux sont identiques à celles en sens long. On peut d’ailleurs voir sur la Figure 
III.26 que les courbes se superposent parfaitement pour les deux directions de sollicitation dans les 
deux conditions d’essai, à 20°C et à 650°C. L’effet de la texture sera donc très faible dans une 






























Figure III.26 : Courbes de traction conventionnelles de la nuance modèle avec renforts K05 pour deux sens de prélèvement 




. En trait plein, le sens long, et en pointillés le sens transverse 
 
Alors que les propriétés en traction sont proches pour les deux nuances, le constat est différent pour 
les propriétés en fluage. On constate une forte dégradation de la tenue en fluage pour la nuance 
compactée par CIC par rapport à la nuance filée. A titre d’exemple, voir Figure III.27, pour une même 
contrainte de 300 MPa, la durée de l’essai de la nuance compactée par CIC est d’à peine 20 minutes 
contre 155 heures pour la nuance filée. La différence concerne également la déformation à rupture 
puisqu’elle dépasse les 6% pour la nuance CIC et n’atteint pas les 1% pour la nuance filée en sens 
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long. Cependant, on peut s’attendre, vus les résultats en traction, à un comportement fortement 
anisotrope, et donc à une perte des propriétés en fluage en sens transverse. Par le mode de 
consolidation par compaction isostatique à chaud, le taux de porosité résiduelle est plus important 
que par extrusion à chaud (filage). Il se peut que ces porosités s’ouvrent lors des essais plus lents, tels 
que les essais de fluage, détériorant ainsi les propriétés mécaniques de la nuance modèle. Des 





















Temps à rupture (h)
ODS CIC 300 MPa
ODS filé 300 MPa
 
Figure III.27 : Comparaison des courbes de fluage à 650°C-300 MPa de la nuance à 14% de Cr modèle compactée par CIC et 
de la nuance 14% de Cr CEA filée (échelle de temps logarithmique)  
 
Sur la Figure III.28, les résultats en temps à rupture des essais de fluage à 650°C pour les nuances CEA 
filées à 9% et 14% de Cr ainsi que pour la nuance modèle avec renforts sont comparés. La différence 
entre les deux nuances à 14% de Cr est très marquée : la durée des essais pour la nuance filée est 
supérieure de plusieurs ordres de grandeur. En revanche, la nuance CIC présente des résultats en 
fluage très similaires à la nuance filée à 9% de Cr. On peut rappeler que ces deux nuances ont des 
morphologies de grains relativement isotropes et sont dépourvues de texture cristallographique. Il 
est donc possible que le bon comportement en sens long des nuances à 14% de Cr filées soit 
essentiellement dû à leur texture (morphologique ou cristallographique).  
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Figure III.28 : Variation de la contrainte avec le temps à rupture pour les nuances filées 9% de Cr CEA et 14% de Cr CEA et la 
nuance modèle CIC pour les essais de fluage à 650°C (essais réalisés en sens long) 
 
IV. Synthèse des propriétés mécaniques 
Que ce soit en traction ou en fluage, les aciers ODS présentent un comportement particulier. Les 
tendances quant à l’évolution des propriétés mécaniques sont semblables pour les nuances filées 
contenant 9% ou 14% de Cr. Plusieurs résultats importants, résumés dans le Tableau III.5, peuvent 
être mis en avant :  
 Les nuances à 14% de Cr filées ont des propriétés mécaniques en traction comme en fluage 
en sens long supérieures aux nuances à 9% de Cr. Les aciers ODS filés à 14% de Cr sont 
fortement anisotropes. Les propriétés mécaniques en traction sont largement diminuées en 
sens transverse et à 45°.  
 Un effet de la vitesse de sollicitation surprenant a été constaté lors des essais de traction à 
haute température : plus le matériau est sollicité lentement, moins il se déforme. La perte de 
ductilité constatée en traction peut être rapprochée de la très faible déformation à rupture 
des aciers ODS en fluage. 
 La présence d’un pic de ductilité a été détectée. La position et la hauteur de ce pic semblent 
dépendre de la teneur en chrome mais aussi de la vitesse de sollicitation. Il se situe dans 
l’ensemble entre 500°C et 700°C. A noter cependant que pour la nuance CEA filée à 14% de 
Cr, il n’a pas été observé de façon systématique. 
 L’existence du pic de ductilité peut être corrélée à la présence d’un pic de viscosité. En effet, 
on observe un maximum de la sensibilité de la contrainte à la vitesse de sollicitation aux 
alentours de 600°C pour les nuances à 14% de Cr filées, et autour de 500°C pour les nuances 
filées. 
 Le rôle durcissant des nano-renforts a été mis en évidence grâce aux essais réalisés sur les 
nuances modèles. Le gain sur la limite d’élasticité est confirmé à température ambiante et à 
650°C. Cependant, cela se fait au détriment de la ductilité qui est nettement inférieure pour 
la nuance modèle renforcée. Le constat est le même en fluage. Il semble donc que la faible 
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ductilité des aciers ODS et l’absence de fluage tertiaire soit imputable à la présence des 
renforts nanométriques au sein de la matrice. 
 Les exposants de contrainte en fluage sont élevés. Ils valent entre 13 et 19 pour les nuances 
renforcées étudiées en fluage dans ces travaux, voire même 70 pour la nuance à 14% de Cr 
filée semi-industrielle. Il apparaît également que le fort exposant de contrainte des aciers 
renforcés ne résulte pas uniquement de la présence des renforts puisque la nuance modèle 
sans renfort présente elle aussi un fort exposant de contrainte (12 à 650°C et 15 à 700°C). 
 Des valeurs d’énergie d’activation ont été calculées. Tout comme les exposants de 
contraintes, elles sont bien plus élevées qu’attendues et suivant la contrainte considérée, on 
trouve des valeurs autour de 550 kJ/mol.  
 La loi de fluage dite de Norton a été modifiée en faisant intervenir un terme de contrainte 
seuil. Les contraintes seuil déterminées varient entre 96 MPa à 650°C pour une nuance filée, 
71 MPa pour la nuance modèle avec renforts et 34 MPa pour la nuance modèle sans renfort. 
Grâce à ces modifications, on retrouve des exposants de contrainte plus proches de ceux 
proposés dans des modèles établis sur des lois puissance. 
 Les volumes d’activation ont été déterminés lors des essais de traction monotones, avec 
sauts de vitesse et des essais de fluage. Les différents essais donnent des valeurs assez 
semblables. Deux régimes ont été identifiés : l’un aux basses températures et l’un pour les 
plus hautes températures, la transition se faisant autour de 500°C-600°C. L’évolution du 
volume d’activation pour chacune des nuances semble indiquer un changement de 
mécanisme de déformation autour de 600°C. Cette transition est néanmoins un peu moins 
prononcée sur la nuance modèle non renforcée 
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Chapitre IV :  Caractérisation des mécanismes 
de plasticité et d’endommagement 
D’après l’étude des propriétés mécaniques, leur évolution avec la température suggère une 
modification des mécanismes de déformation, voire d’endommagement. Elles laissent en effet 
penser qu’un régime plutôt athermique contrôle la déformation à plus basse température tandis 
qu’aux plus hautes températures l’activation thermique de phénomène intervient. Ces éléments sont 
particulièrement étudiés dans ce chapitre consacré à l’analyse des mécanismes de déformation et 
d’endommagement, avec notamment des études in situ de la déformation à l’échelle des dislocations 
et des observations post mortem d’éprouvettes testées dans différentes conditions de température, 
de vitesse de sollicitation et de contrainte. 
I. Déformation des aciers ODS 
I.1. Observations post-mortem sur échantillons déformés 
Des analyses post-mortem à l’échelle microscopique ont été menées. En effet, des lames minces 
issues d’éprouvettes déformées en traction et en fluage ont été observées par microscopie 
électronique en transmission. Les lames ont été prélevées à proximité du faciès de rupture, 
parallèlement au sens long de la zone utile (et donc de la direction de filage). 
Des lames provenant d’éprouvettes de traction en acier ODS à 14% de Cr filé semi-industriel J05 
testées à 20°C et à 600°C ont été observées. Nous avons constaté des arrangements de dislocations 
particuliers ainsi que des interactions entre précipités et dislocations, avec notamment des 
phénomènes d’ancrage. 
Les dislocations, après un essai de traction à température ambiante à vitesse rapide, sont 
organisées : elles sont droites comme on peut le voir sur la Figure IV.1. L’état de la microstructure en 
étude post-mortem ressemble fortement à celle que l’on observe in situ comme cela sera présenté 
dans le paragraphe suivant. De plus, on constate de nombreuses interactions entre les dislocations. 
Les dislocations sont décorées de précipités. Ces précipités entravent la mobilité des parties coin qui, 
sous l’effet de la contrainte se sont fortement courbées. Les précipités sur lesquels les dislocations 
sont ancrées ont une taille de l’ordre de la dizaine de nanomètres (vignettes b et c).  
Les observations après traction à 600°C à une vitesse de sollicitation lente (10-5 s-1) montrent 
également une organisation rectiligne des dislocations suivant leur direction vis. Elles semblent 
parallèles les unes aux autres (Figure IV.2.a). Les dislocations, tout comme à température ambiante, 
sont ancrées sur des précipités et sont courbées entre les points d’ancrage. 
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Enfin, une éprouvette de nuance modèle avec renforts K05, fluée à 650°C sous 160 MPa (pendant 
100 h) a été observée. On remarque que les dislocations sont épinglées sur de nombreux précipités 
de plus d’une vingtaine de nanomètres (Figure IV.3). L’analyse des images montre que la distance 
moyenne apparente entre les points d’ancrage est d’environ 80 nm, ce qui est cohérent avec les 
distances interparticules déterminées dans le chapitre II. 
L’ancrage des dislocations sur des précipités ne fait aucun doute, les interactions sont importantes 
quelle que soit la température ou le type d’essai (traction ou fluage). Il semble cependant que les 
points d’ancrage sont moins nombreux à haute température qu’à température ambiante. Sur aucun 
de ces échantillons nous n’avons observé de traces de contournement par un mécanisme de type 
Orowan ou de précipité cisaillé. On peut émettre l’hypothèse que les précipités sont trop petits et les 
contrastes difficiles à interpréter pour que l’on puisse identifier des boucles d’Orowan. Et compte 
tenu de la petite taille des précipités, il est très difficile de pouvoir observer des précipités cisaillés. 
Même si ces observations post mortem apportent des indices quant aux différentes interactions, il 
est important de pouvoir les visualiser en dynamique et c’est pourquoi des observations in situ en 
MET de la déformation ont été réalisées. En effet, les observations post-mortem ne permettent pas 
d’identifier avec certitude les mécanismes dans les conditions de contrainte et de température. En 
particulier, l’observation, après un essai à haute température, de dislocations rectilignes, typiques 
d’une friction de réseau à température ambiante dans les matériaux à structure cubique centrée, est 
révélateur d’un changement de la microstructure des dislocations lors du retour à la température 
ambiante.  
 





Figure IV.1 : Observations MET de l'acier ODS filé à 14% de Cr semi-industriel J05 après traction à 20°C (a) arrangement 
rectiligne des dislocations selon la direction vis (b) des précipités le long de la ligne de dislocation (c) une dislocation ancrée 
sur un précipité de 15 nm, signalée par la flèche  
 
 
Figure IV.2 : Observations MET de l'acier ODS filé à 14% de Cr semi-industriel J05 après traction à 600°C (a) arrangement 





Figure IV.3 : Observations MET de la nuance modèle avec renforts (K05) à 14% de Cr après fluage à 650°C, 160 MPa (100 h) 
(a) dislocations épinglées en de nombreux points, indiqués par des flèches (b) des précipités qui ancrent des dislocations 
(repérés par les flèches) (d) schéma illustrant l’image (b) 
 
I.2. Observations in situ des mécanismes de déformation 
L’observation du mouvement des dislocations lors de la déformation d’un échantillon par MET 
permet d’identifier les mécanismes de déformation. De façon plus qualitative, l’analyse de la 
courbure des dislocations épinglées sur des points d’ancrage donne une valeur de contrainte locale. 
En effet, sous l’action de la contrainte appliquée, une dislocation placée entre deux points d’ancrage 
se courbe. Cette courbure conduit à une augmentation de la tension de ligne qui induit en retour une 
contrainte dirigée vers l’intérieur de la courbure, appelée « back stress » et qui s’oppose donc au 
mouvement de la dislocation. A une contrainte critique, pour laquelle la dislocation franchit les 
précipités, la contrainte de franchissement est alors égale au « back stress ». Cette valeur ne peut 
être estimée que durant une observation in situ. L’évaluation du « back stress » peut s’effectuer à 
l’aide du logiciel DISDI qui prédit la forme des dislocations sous une contrainte donnée par un calcul 
de tension de ligne [103]. En première approximation, la tension de ligne est T µb² et la contrainte 
de cisaillement résolue dans le plan est alors : τ=T/bRµb/R où R est le rayon de courbure de la 
dislocation. 
Des observations ont été menées à la fois sur les nuances filées à 14% de Cr et à 9% de Cr, et sur les 
nuances modèles consolidées par CIC avec renforts et sans renfort. 




I.2.1. ODS 14% Cr 
Les observations sur cette nuance ont été faites entre la température ambiante et 500°C. Nous avons 
pu constater des différences de comportement avec la température. 
Basse température 
 Lors d’observations à température ambiante, nous avons constaté que les dislocations ont tendance 
à s’ancrer sur des précipités. Leur mouvement en est brusque et saccadé. La Figure IV.4 qui présente 
différentes images issues d’une même séquence vidéo illustre ce point. Sous l’effet de la contrainte, 
la dislocation indiquée d se déplace dans un plan {011}. La partie coin de la dislocation est ancrée sur 
un point d’épinglage (marqué par une flèche, Figure IV.4 a). Sous l’action de la contrainte, la 
dislocation se courbe jusqu’au moment où la contrainte est suffisante pour lui permettre de se 
désancrer (figure b). La dislocation avance alors très rapidement (vitesse de l’ordre du micromètre 
par seconde) avant de se ré-ancrer probablement en raison de la présence d’un second précipité. La 
Figure IV.4 c qui est la différence d’images (b)-(a) permet de visualiser le saut de la dislocation entre 
deux obstacles. La distance parcourue est de 50 nm, et cette distance est cohérente avec les 
distances interparticules dans un même plan de glissement calculées dans le chapitre relatif à la 
microstructure des matériaux (70 nm pour le J05). Le mouvement de la dislocation continue ensuite 
(Figure IV.4 d à h) conduisant à un allongement de la partie vis. Ceci résulte de la très faible mobilité 
de la partie vis (pour cette contrainte) qui reste alors bloquée près de la surface de l’échantillon. 
Cette partie vis s’ancre également sur des précipités comme on peut l’observer Figure IV.4 h. 
Les mêmes observations ont été faites entre la température ambiante et 500°C : le mouvement des 
dislocations a lieu à l’intérieur des grains, de façon homogène. Plusieurs sources de dislocations 





Figure IV.4 : Extrait d'une séquence vidéo où on peut voir une dislocation d, épinglée en A, se déplacer à température 
ambiante sur la nuance à 14% de Cr semi-industrielle J05 (c) est la différence des deux images (b)-(a) avec en blanc la 
position initiale de la dislocation et en noir sa position finale, (d) à (f) illustrent l’allongement de la partie vis de la 
dislocation, (g) est la projection stéréographique du grain considéré et (h) la dislocation est épinglée en différents points à 
la fin de la séquence. 
 
Haute température 
Des observations à 500°C ont montré un mouvement des dislocations plus visqueux. Elles avancent 
dans le matériau de façon plus libre, avec moins d’à-coup contrairement à ce qui a été vu à 
température ambiante.  
Même à plus haute température, les dislocations sont épinglées sur les précipités. Mais elles 
semblent s’ancrer et se détacher de façon plus continue, moins saccadée qu’à la température 
ambiante, comme si les précipités ralentissent le mouvement des dislocations sans les arrêter. Les 
courbures des dislocations sont d’ailleurs bien moins prononcées. Par rapport à la température 
ambiante, le franchissement des précipités par les dislocations paraît facilité. 
Le mouvement se fait toujours à l’intérieur des grains, mais à 500°C, il y a aussi des mouvements 
intergranulaires. Des sources de dislocations dans les joints de grains, ou dans leur environnement 
proche ont été observées. Elles sont fortement activées. Un exemple d’une telle source est présenté 
Figure IV.5. Pour cette source, plus de 20 mouvements successifs ont été observés. Les dislocations 
semblent provenir de la ligne triple (Figure IV.5 e). Il est possible que la source soit très proche du 




joint. Sur la séquence présentée (Figure IV.5 a-d), la dislocation est épinglée sur des points d’ancrage 
(l’un d’entre eux est marqué E) puis se détache. Le mouvement est plus visible sur les différences 
d’images (Figure IV.5 g-i). La dislocation se courbe entre les points d’ancrage, mais le franchissement 
se fait de façon continue. La dislocation arrive sur le précipité, elle est seulement ralentie, il n’y a pas 
de temps d’arrêt aussi long qu’à température ambiante. Comme conséquence du glissement des 
grains parallèlement au joint, des cavités se sont formées (notée C sur la Figure IV.5 f). Ceci traduit 
l’impossibilité de transmettre les contraintes dans les grains adjacents. Cela conduit à de la 
décohésion le long des joints de grains. Cette décohésion semble s’initier dans les joints 
perpendiculaires à la direction de sollicitation, et se propager suivant le sens long des grains. Un 
panorama de la microstructure après déformation est visible Figure IV.6. 
Contrairement à ce qui a été constaté jusqu’à 500°C, à savoir le caractère intragranulaire de la 
plasticité, les mécanismes intervenant à plus haute température sont plutôt de type intergranulaire. 





Figure IV.5 : Exemple d'une source de dislocations S1 à 500°C sur la nuance ODS à 14% de Cr filée J05. La source est très 
proche du joint de grains dont (e) est une représentation schématique. La dislocation d, épinglée en E, se déplace (a-d). Les 
différences d’images (g-i) montrent les mouvements successifs de la dislocation : son épinglage et son détachement. (f) 
illustre la formation de cavité, conséquence du glissement des grains parallèlement au joint.  
 
 





Figure IV.6 : Panorama réalisé à la fin d’un essai de traction à 500°C sur la nuance ODS à 14% de Cr J05 illustrant la 
décohésion aux joints de grains, la double flèche indiquant la direction de sollicitation. 
 
I.2.2. ODS 9% Cr 
De façon analogue à ce qui a été fait sur la nuance à 14% de Cr, des observations de la dynamique 
des dislocations ont été menées sur les nuances à 9% de Cr entre la température ambiante et 500°C. 
A 20°C nous avons remarqué que le mouvement des dislocations est assez saccadé, comme pour le 
14% Cr. Les dislocations s’ancrent sur des précipités (Figure IV.7), leur mouvement est très rapide : 
en une fraction de seconde, les dislocations se détachent et parcourent une distance importante 
(soit une vitesse de l’ordre de plusieurs centaines de nanomètres par seconde). Elles se courbent 
beaucoup sous l’effet de la contrainte (la courbure est bien visible sur la figure c), ce qui traduit une 
forte contrainte localement, entre les points d’ancrage. On devine que les dislocations proviennent 
toutes d’un même endroit (situé en bas à droite de l’image). On peut alors suspecter, comme pour la 
nuance à 14% de Cr, la présence de sources intragranulaires à température ambiante.  
 
 
Figure IV.7 : Extrait d'une séquence vidéo où on peut voir des mouvements de dislocations à température ambiante sur la 
nuance ODS à 9% de Cr semi-industrielle J04 (c) est la différence des deux images (a) et (b) avec en blanc les positions 
initiales des dislocations d1 et d2 et en noir les positions finales, les flèches indiquent des points d’ancrage A. 
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Les quelques essais menés à plus haute température (500-550°C) montrent les mêmes tendances 
que pour les nuances à 14% de Cr. Le mouvement des dislocations semble beaucoup plus visqueux 
qu’à température ambiante. On constate également la formation de cavités dans des zones de joints 




Figure IV.8 : Panorama réalisé à la fin d’un essai à 500°C illustrant la formation de cavités (c) conduisant à de la décohésion 
aux joints de grains pour la nuance à 9% de Cr semi-industrielle J04 
 
I.2.3. Matériaux modèles 
Comme présenté dans le chapitre sur la microstructure des matériaux, les observations 
microstructurales sur les matériaux modèles sont un peu plus faciles. Leur microstructure est plus 
simple : en effet ils sont moins écrouis que les matériaux filés et possèdent des grains un peu plus 
gros. Les essais sur la nuance modèle renforcée ont été réalisés pour voir si l’on observe les mêmes 
tendances que sur les matériaux filés. Puis des observations ont été menées sur la nuance non 
renforcée pour appréhender le rôle des nano-renforts. 
Sur la nuance modèle renforcée, entre la température ambiante et 400°C, l’ancrage des dislocations 
par des précipités a été observé. En plus de cela, du glissement dans des plans {110} a été mis en 
évidence. Par exemple, à 400°C sur la Figure IV.9, les dislocations sont ancrées en plusieurs points. 
Dans un premier temps, une dislocation se détache de précipités, elle glisse dans un plan (de type 
(110)) puis vient s’épingler à nouveau sur des précipités (Figure IV.9 b). Ce type de mouvement se 
produit plusieurs fois successivement. C’est la partie vis des dislocations qui glisse. Ce phénomène 
est très rapide, les dislocations bougent avec une vitesse proche de la dizaine de microns par 
seconde. 
 





Figure IV.9 : Illustration du glissement dans un plan (110) de dislocations dans la nuance modèle avec renforts à 400°C. La 
flèche en trait plein repère le point de départ du mouvement. La flèche en pointillé indique l’avancée de la dislocation. Sur 
(d) la dislocation a continué de glisser et est sortie du champ d’observation.  
 
Lorsque la température augmente, le comportement des dislocations change. A 560°C, le 
mouvement des dislocations est toujours assez saccadé et rapide (vitesse de l’ordre du micron par 
seconde). A 575°C, on observe simultanément des mouvements lents et des mouvements rapides, 
voir Figure IV.10. Une première dislocation notée d1 bouge très lentement et progressivement tout le 
long de la séquence. Sa vitesse est estimée à quelques nanomètres par seconde. Une seconde 
dislocation d2 est apparue (figure d), laissant des traces de glissement. Cette dislocation est 
beaucoup plus rapide : environ 10 micromètres par seconde. A 580°C, le mouvement des dislocations 
est très visqueux, continu, leur mouvement n’est plus saccadé, il est possible de suivre la progression 
des dislocations. Leur vitesse est estimée à une vingtaine de nanomètres par seconde. La Figure IV.11 
illustre cela.  
Ces résultats suggèrent qu’entre 550°C et 600°C, on est dans le domaine du vieillissement 
dynamique, la vitesse de déplacement des dislocations est fortement dépendante de la température 
à laquelle le matériau se déforme. La transition entre les mouvements lents et rapides a lieu vers 
575°C. On peut souligner que lors des essais macroscopiques, rien sur les courbes de traction n’a 
laissé penser que l’on avait du vieillissement dynamique (pas d’instabilité de type Portevin-Le 
Châtelier). On peut proposer une explication à cela, la microstructure à très petits grains peut 
empêcher la propagation de l’instabilité à l’ensemble du matériau. Cependant, la très faible 
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Figure IV.10 : Observations à 575°C sur la nuance modèle avec renforts de mouvements lents (a-b) : la dislocation d1 bouge 
lentement et de façon continue, et de mouvements rapide (c-d) où une dislocation d2 est apparue avec des traces de 
glissement 
 





Figure IV.11 : Observations à 580°C du mouvement visqueux des dislocations sur la nuance ODS modèle K05 
 
Des calculs de contraintes locales ont été faits pour différentes températures pour cette nuance (voir 
exemples Figure IV.12). On note une évolution de la contrainte avec la température : à 20°C, on 
trouve 930 MPa, à 500°C on trouve 810 MPa, et 210 MPa à 600°C. Ces mesures reflètent que le 
mécanisme de franchissement d’obstacle se fait à contrainte plus faible. Cette diminution de la 
contrainte de franchissement ne peut être attribuée uniquement à une diminution des constantes 
élastiques avec la température mais suggère qu’un mécanisme thermiquement activé opère. 
 
 
Figure IV.12 : Exemples de calculs de contrainte locale pour la nuance modèle avec renforts K05 pour différentes 
températures : (a) 20°C, (b) 500°C et (c) 600°C ; les ellipses indiquent la courbure des dislocations et leurs grand axe et petit 
axe permettent de calculer le « back stress » grâce au logiciel DISDI 
 
Tout comme pour les nuances filées, des premiers indices de décohésions sont apparus dès 500°C au 
niveau des joints de grains (voir panorama Figure IV.13). Dans l’ensemble, ce sont les joints de grains 
perpendiculaires à l’axe de traction qui se fissurent en premier, puis la décohésion se propage le long 
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des joints de grains. Cela confirme l’endommagement intergranulaire à plus haute température sur 
les matériaux renforcés. 
 
 
Figure IV.13 : Panorama réalisé à la fin d’un essai à 500°C illustrant la décohésion aux joints de grains pour la nuance 
modèle avec renforts. Les flèches indiquent les zones de décohésion 
 
Concernant la nuance modèle non renforcée, jusqu’à 400°C : le mouvement des dislocations est très 
saccadé. Il y a, tout comme pour les nuances renforcées, des dislocations épinglées sur des précipités 
ou des atomes en solution. Elles semblent néanmoins moins nombreuses.  Les dislocations, dans 
l’ensemble, tendent à conserver un caractère vis. On assiste à la formation de nombreuses boucles et 
des phénomènes de cross-slip sont observés. Ils traduisent un changement du plan de glissement des 
dislocations. L’exemple d’un tel mouvement est présenté Figure IV.14. Un premier cross-slip a 
produit des épinglages (Figure IV.14 a). Ces épinglages (marqués A) sont des dipôles de dislocations 
dans le plan du cross-slip. Le segment de dislocation avec la plus faible courbure, et donc l’épinglage 
le plus faible, tourne autour de l’ancrage (Figure IV.14 b). La boucle de dislocation se referme (B sur 
la Figure IV.14 c) alors par un second cross-slip. Les dipôles de dislocations ne sont mobiles que le 
long de la dislocation. Ils peuvent donc se faire trainer et être éliminés en surface de la lame. Un tel 
comportement est observé jusqu’à 400°C. 
On peut supposer que le chrome en solution solide facilite la déviation des dislocations de leur plan 
de glissement favorable. Ce phénomène est probablement exacerbé par la densité de précipités 
moindre dans cette nuance par rapport à la nuance renforcée. 
 





Figure IV.14 : Illustration de la formation d'une boucle de dislocation B dans la nuance modèle sans renfort K06 à 
température ambiante. (a) Le cross-slip produit des épinglages. (b) Le segment de plus faible courbure tourne autour de 
l’ancrage et (c) une boucle se forme par un deuxième cross-slip 
 
I.3. Récapitulatif des observations de la déformation 
Grâce aux observations in situ de la déformation, plusieurs tendances ressortent. Tout d’abord, sur 
les nuances filées à 9% et 14% de Cr, il faut distinguer le domaine des basses températures et celui 
des plus hautes températures. Jusqu’à 400°C, un fort ancrage des dislocations sur les précipités a été 
observé. De plus, de nombreuses sources intragranulaires ont été observées accentuant l’idée d’un 
caractère intragranulaire de la déformation aux plus basses températures. A plus haute température, 
de l’activation thermique a été mise en avant, avec un accroissement de la viscosité. Par ailleurs, les 
joints de grains semblent alors jouer un rôle plus important dans la déformation.  
Pour la nuance CIC avec renforts, à basse température, des mouvements de type cross-slip ont été 
observés. Tout comme pour les nuances filées, les phénomènes d’ancrage sont également très 
présents. A plus haute température, l’ancrage des dislocations sur les précipités est toujours visible, 
mais des calculs de contraintes locales laissent penser que le franchissement des obstacles est 
facilité. Le mouvement des dislocations semble plus visqueux qu’à plus basse température. Pour un 
domaine de températures très restreint (550°C-600°C), on observe des mouvements rapides et 
saccadés et des mouvements bien plus lents. Cela est la signature d’une transition entre un domaine 
de températures où le vieillissement dynamique est très important et un domaine où la diffusion des 
solutés est le mécanisme contrôlant. 
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Le vieillissement dynamique est suspecté pour les nuances filées, mais il n’a pas été mis en évidence. 
La microstructure moins complexe et moins contrainte de la nuance CIC peut faciliter cette 
observation. A noter tout de même le domaine de température qui est très restreint, et le fait que 
les observations n’ont pas été réalisées aux mêmes températures pour chacune des nuances. Enfin, 
la présence des renforts ne semble pas modifier fondamentalement le comportement à température 
ambiante (le rôle des éléments en solution solide peut l’expliquer). Enfin, la transition entre les 
basses températures et hautes températures n’est pas flagrante pour la nuance non renforcée. 
Une synthèse des résultats concernant l’observation de la déformation est proposée dans le Tableau 
IV.1. 
Sur les aciers ODS tels que le MA 956, une telle transition de comportement a aussi été observée [79, 
80, 98]. Entre la température ambiante et une température plus élevée où les phénomènes de 
diffusion deviennent importants, les interactions entre précipités et dislocations tiennent une part 
importante dans le durcissement. Dans ce domaine de température, la solution solide s’ajoute à ces 
interactions. En revanche, à haute température, les dislocations franchissent les dislocations par 
montée, thermiquement activée. Le mouvement devient bien plus visqueux et un mécanisme de 
« diffusion point defect drag », autrement dit un entraînement des atomes en solution par les 
dislocations, pourrait alors contrôler la déformation. 
 
 
Effet de la température 
Vieillissement 
dynamique 
Basse Température Haute température 
ODS filés 
(9% et 
14% de Cr) 
-  Mouvements saccadés 
- Fort ancrage des 
dislocations sur les précipités 
- Sources intragranulaires 
- Mouvements visqueux 
- Activation thermique du 
franchissement des précipités 
- Sources intergranulaires 
- Cavitation et décohésion le 
long des joints de grains 
Pas mis en évidence 
ODS CIC 
14% de Cr 
Idem nuances filées 
- phénomènes de cross-slip 
Idem nuances filées 
- Mis en évidence pour 






- Mouvements saccadés 
- Cross-slip plus présent que 
pour la nuance ODS, 
probable effet de la solution 
solide (exacerbé par 
l’absence de renforts) 
- Evolution du comportement 
moins marqué que pour les 
nuances ODS 
 
Tableau IV.1 : Synthèse des résultats relatifs à l'observation de la déformation dans les différentes nuances de l'étude 
 
 




II. Endommagement des aciers ODS 
II.1. Etude de la striction 
Les mesures des coefficients de striction ont été réalisées sur les différentes nuances, pour les 
différents types d’essai (traction et fluage), et les différentes conditions (température, vitesse et 
direction de sollicitation). Le coefficient de striction Z traduit la réduction de l’éprouvette après 











Où S0 correspond à la section initiale de l’éprouvette et SR à la section après rupture. Les surfaces 
initiales ont été déterminées en mesurant au pied à coulisse les diamètres éprouvettes (ou largeurs 
et épaisseurs pour les mini-éprouvettes), et les surfaces à rupture ont été obtenues par mesures 
optiques avec une binoculaire. 
Le coefficient de striction est relativement stable entre la température ambiante et 400°C. Qu’il 
s’agisse des nuances filées à 9% de Cr (Figure IV.15.a) ou de celles à 14% de Cr (Figure IV.15.b), à 
vitesse de sollicitation rapide, la section à rupture vaut environ 60% de la section. Au-delà, le 
coefficient de striction diminue de façon notable. Cependant, la chute est plus ou moins rapide 
suivant les nuances. Les nuances CEA (9% et 14% de Cr) présentent les chutent les plus brusques : à 
750°C pour le J84 et 800°C pour le J56, Z vaut 9% et 7%, respectivement. Pour les nuances semi-
industrielles, la réduction est moindre et la chute moins abrupte : les coefficients de striction atteints 
à 750°C sont de 29% pour la nuance 9% de Cr J04 et 43% pour la nuance à 14% de Cr J05. Sur ces 
mêmes figures, on remarque également l’influence de la vitesse de sollicitation sur ce coefficient. De 
façon systématique, lorsque la vitesse est réduite, le Z l’est aussi. C’est dans le domaine des plus 
hautes températures (après 600°C) que l’écart entre vitesse lente et vitesse rapide est le plus 
prononcé. On trouve en effet des coefficients de striction très faibles à vitesse lente : par exemple, à 
650°C pour la nuance à 14% de Cr CEA, Z vaut près de 22% pour une vitesse de 7.10-4 s-1 contre 1,2% 
à 10-5 s-1. 
L’évolution de Z pour la nuance modèle avec renforts K05 (Figure IV.15.c) est semblable à celle des 
nuances filées, à savoir un Z qui évolue peu entre la température ambiante et 400°C (entre 43% et 
50%) puis une diminution pour atteindre 5,7% à 800°C.   
Pour la nuance modèle sans renfort K06, la striction évolue peu entre l’ambiante et 400°C, comme 
sur les autres nuances (~70%) mais ensuite, à mesure que la température augmente, la section 
continue de diminuer, le matériau se strictionne jusqu’à 90% à 650°C. Puis à 800°C, le coefficient de 
striction chute brusquement, probablement à cause d’un endommagement trop important à cette 
température. 
La Figure IV.16 montre l’évolution du coefficient de striction suivant le sens de sollicitation (SL, ST ou 
45°) pour la nuance à 9% de Cr CEA J84 (a) et la nuance 14% de Cr CEA J56 (b). On constate peu de 
variation de Z pour la nuance 9% de Cr avec le sens de sollicitation, globalement, on retrouve les 
mêmes valeurs pour les données issues des éprouvettes SL, ST ou 45°. En revance, pour la nuance à 
14% de Cr, fortement texturée, on remarque que la striction est nettement moins prononcée en sens 
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transverse quelle que soit la température considérée. Le sens 45° est comparable au SL jusqu’à 400°C 
puis il chute brusquement jusqu’à une réduction de section à peine plus marquée qu’en ST.  
 
 
Figure IV.15 : Evolution du coefficient de striction avec la température pour différentes vitesses de sollicitation (a) pour les 
nuances 9% de Cr filées CEA J84 et semi-industrielle J04, (b) pour les nuances à 14% de Cr filées CEA J56 et semi-industrielle 









. Les points plus clairs/fins en orange pour la nuance à 14% de Cr J05 
correspondent à des données présentées dans [104] 
 
 
Figure IV.16 : Evolution du coefficient de striction Z en fonction de la température pour les différentes directions de 
sollicitation SL, ST et 45° (a) pour la nuance à 9% de Cr CEA J84, (b) pour la nuance à 14% de Cr CEA J56 
 
 




La Figure IV.17 montre l’évolution du coefficient de striction avec la vitesse de déformation pour la 
nuance semi-industrielle à 9% de Cr J04. On peut ainsi comparer les données issues des essais de 
fluage et des essais de traction. Ce graphique met particulièrement en avant l’effet de la vitesse sur 
l’évolution du coefficient de striction. On constate ainsi que plus la déformation est lente, moins la 
striction est prononcée. 
 
 
Figure IV.17 : Comparaison de l’évolution des coefficients de striction en fluage (symboles pleins) et en traction (symboles 
creux) avec la vitesse de déformation pour la nuance ODS à 9% de Cr J04 
 
L’évolution du coefficient de striction semble indiquer une évolution des mécanismes 
d’endommagement avec les conditions d’essai. Plus la température est élevée et/ou plus la vitesse 
est faible, plus le matériau s’endommage. La déformation est localisée à basse température et elle 
est plus diffuse/répartie sur l’ensemble de la zone utile à plus haute température. Une des pistes 
pour expliquer ce phénomène est que la viscosité tend à homogénéiser la déformation et que les 
mécanismes d’endommagement sévères à haute température induisent une rupture brutale qui ne 
permet pas de localisation prononcée de la déformation. Pour la nuance sans renfort, l’évolution de 
la striction étant bien différente, on peut s’attendre à un mécanisme d’endommagement différent de 
celui des nuances renforcées. 
Par ailleurs, par corrélation d’images, on peut avoir une idée assez précise de l'intensité de la 
déformation locale en tout point de la zone utile de l'éprouvette, à tout moment de l'essai de 
traction. Suivant la température de l’essai, l’allure de la courbe est modifiée : à température 
ambiante, il y a une ductilité importante, et une forte diminution de la contrainte avant la rupture. A 
plus haute température, ce n’est plus le cas. Cela s’explique par une striction très prononcée à 
l’ambiante, et beaucoup plus diffuse en température, avec une rupture plus brutale car 
l’endommagement est plus prononcé. 
Les données conventionnelles et rationnelles sont identiques tant que l’on est dans le domaine de 
déformation élastique, mais l’écart entre les deux considérations apparaît dès que la déformation 
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n’est plus réversible. On calcule les contraintes et déformations conventionnelles (R,e) et rationnelles 
(,) de la façon suivante : 
0S
F
R     Eq. IV.2 
Avec F la force exercée en Newton (N) par la machine sur l’éprouvette et S0, la section initiale de 





    Eq. IV.3 
Où L0 est la longueur utile initiale de l’éprouvette, et L la variation de longueur à l’instant t 
S
F
    Eq. IV.4 




    Eq. IV.5 
On a alors, on considérant la déformation comme isochore :  
)1ln()1( eetR             Eq. IV.6 et Eq. IV.7 
La Figure IV.18 ci-dessous présente les courbes de traction (superposition des courbes rationnelles et 
conventionnelles) ainsi que les cartographies de déformation locale pour des essais réalisés sur la 
nuance d’acier ODS à 14% de Cr semi-industrielle J05 à la température ambiante à droite et à 600°C à 
gauche. Ces analyses mettent en évidence que la localisation de la déformation au maximum de 
contrainte reste modérée et ne se produit réellement qu’après le maximum de la courbe rationnelle. 
Contrairement à l’ambiante, à 600°C la courbe rationnelle ne présente pas de maximum marqué, la 
déformation reste plutôt homogène durant toute la durée de l’essai comme indiqué précédemment. 
Ceci s’explique d’une part par le fait que la viscosité tend à homogénéiser la déformation et d’autre 
part par le fait que les mécanismes d’endommagement sont très sévères à cette température, la 
rupture est brutale et ne permet pas une localisation prononcée.  
Au-delà de la contrainte maximale, ni les données conventionnelles, ni les données rationnelles n’ont 
de sens physique. Des calculs de contrainte locale par la méthode de Bridgman (qui prend 
partiellement en compte la triaxialité) ont donc été menés (voir Eq.IV.8 et Eq.IV.9), par analyse 
d’images pour approcher le comportement à rupture des matériaux. Cela nous indique qu’à aucun 
moment le matériau ne s’adoucit, qu’il s’agisse d’un essai à température ambiante ou d’un essai à 
































  Eq. IV.8 et Eq. IV.9 
2a est le diamètre de l’éprouvette à un instant donné au niveau de la zone de striction et R le rayon 
de courbure moyen de l’éprouvette dans la zone de striction. Ces grandeurs sont obtenues par 
analyse des images prises lors d’essais de traction. On peut voir sur la Figure IV.18 que les courbes 




rationnelles (vertes) et de Bridgman (croix orange) se superposent jusqu’au maximum de la courbe 
rationnel. Cela confirme que la localisation de la déformation est modérée jusqu’à ce point, comme 
indiqué par l’analyse d’images et les cartographies de déformation. 
 
 
Figure IV.18 : Détermination de l'apparition de la striction lors d'essais de traction à 20°C et à 600°C sur la nuance ODS à 
14% de Cr semi-industrielle J05 par corrélation d’images. Les courbes rouges sont les courbes conventionnelles, les courbes 
vertes sont les courbes rationnelles et les croix orange sont les données obtenues par le calcul de Bridgman. Les 
cartographies représentent l’état de la déformation de l’éprouvette de traction à un instant t, en bleu les zones les moins 
déformées, en rouges les zones les plus déformées. La déformation est très localisée à basse température (forte striction) 
tandis qu’elle est très diffuse à 600°C 
 
II.2. Observations des faciès de rupture 
L’observation des faciès de rupture permet d’obtenir des informations sur la nature de la rupture : 
plutôt ductile ? Fragile ? Mixte ? Usuellement, on utilise pour cela un Microscope Electronique à 
Balayage en électrons secondaires, qui permettent de bien visualiser le relief. Les faciès 
d’éprouvettes testées en traction et en fluage sont présentés ci-après pour différents matériaux de 
l’étude. 
II.2.1. En traction 
Sur la Figure IV.19, on peut voir les faciès des éprouvettes d’acier ODS à 14% de Cr filé semi-industriel 
(J05) testées en traction. On compare ainsi la rupture pour différentes conditions d’essais, 
notamment en température et en vitesse. On remarque ainsi que de la température ambiante 
jusqu’à 500°C, à vitesse rapide (les essais durent alors environ 10 minutes), les faciès présentent une 
rupture ductile avec des cupules clairement dessinées. Cependant, quelques différences sont 
notables : à température ambiante, on observe de nombreuses fissures secondaires parallèles à l’axe 
de traction de l’éprouvette. La striction est très importante dans ces conditions d’essai comme on l’a 
vu plus tôt, et la forte triaxialité qui en découle couplée à la forte texture de ce matériau peuvent 
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expliquer que les fissures secondaires se forment plus facilement. On distingue différentes zones sur 
le faciès : une zone centrale plutôt plate où la déformation a été initiée et une zone plus en 
périphérie qui correspond à l’arrachement final, quand le matériau est tellement endommagé que sa 
résistance mécanique chute. A 400°C, les cupules sont toujours bien nettes mais on constate qu’à 
côté des plus grosses (4-5 µm) certaines beaucoup plus fines sont également présentes. Dès 600°C, le 
faciès est entièrement plat. Même s’il semble être toujours ductile, aucune cupule n’est nettement 
observée, et on peut apercevoir de nombreux débris en fond de cavité, ce qui laisse penser qu’il y a 
de la décohésion intergranulaire. Lorsque la vitesse de sollicitation est réduite, à 600°C, il semble que 
cela soit encore plus prononcé. 





Figure IV.19 : Faciès de rupture en traction de la nuance à 14% de Cr semi-industrielle filée J05 où l'on peut voir un effet de 
la température et de la vitesse de sollicitation de l’essai 
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L’observation des faciès en traction des aciers ODS CEA à 14% de Cr J56 et à 9% de Cr J84 ont été 
menées sur les mini-éprouvettes dans les trois sens de sollicitation sens long (SL), sens transverse 
(ST) et à 45° de l’axe de la barre. Ne sont présentés ici que les résultats des essais à 20°C et à 650°C, 
visibles Figure IV.20 et Figure IV.21. On constate que les textures morphologique et 
cristallographique modifient l’aspect des faciès de rupture tant à température ambiante qu’à 650°C.  
Pour la nuance à 14% de Cr J56 (Figure IV.20), les faciès à 20°C des éprouvettes SL et 45° sont 
semblables : de nombreuses fissures secondaires sont présentes et des cupules signes d’une rupture 
ductiles sont bien dessinées. Tout comme pour la nuance J05, la striction est fortement marquée. En 
revanche, en ST à l’ambiante, la striction est très peu prononcée et on remarque des bandes 
parallèles à la direction de filage (c’est-à-dire la longueur des grains) qui traversent l’épaisseur de 
l’éprouvette. Il s’agit là de cupules allongées qui dessinent bien les grains. Il y a également quelques 
cupules plus petites mais en quantité restreinte. A 650°C en ST, on retrouve des bandes de 
déformation orientées dans le sens de filage de la barre, mais elles sont moins étendues qu’à 20°C, 
elles sont interrompues, ne traversent pas l’intégralité de l’épaisseur de l’éprouvette. Des ligaments 
indiquent aussi des changements de plan de la fissuration. Les arêtes des cupules sont également 
moins saillantes, et tout comme pour le J05, on devine des débris de particules. Concernant les sens 
SL et 45°, ils ne sont plus comparables à 650°C. Les résultats en SL sont comparables avec ceux 
obtenus à haute température sur le J05, à savoir que les cupules ne sont plus nettement dessinées, la 
surface de l’éprouvette est plate et plutôt homogène. A 45°, le faciès est très accidenté, plus proche 
de celui en ST. On remarque en effet des bandes, traversant l’épaisseur de l’éprouvette avec un 
angle proche de 45°.  
Les tendances sur la nuance à 9% de Cr sont un peu différentes. Tout d’abord, on peut voir Figure 
IV.21 que la striction est visible à 20°C quel que soit le sens de prélèvement de l’éprouvette (à noter 
que suite à un défaut d’usinage, quelques éprouvettes à 45° ne font que 0,5 mm d’épaisseur contre 
les 0,75 mm attendus). La quantité de fissures secondaires en SL et à 45° est moindre en 
comparaison avec la nuance à 14% de Cr. Les trois faciès sont proches, avec de nombreuses cupules. 
Contrairement à ce qui a été vu sur la nuance J56 texturée en ST, il n’y a pas de bandes allongées, il 
semble donc bien que la morphologie allongée des grains de la nuance à 14% de Cr J56 en est à 
l’origine. A 650°C, la striction est limitée pour les trois directions. Les faciès SL et 45° sont très 
proches les cupules sont présentes. Le faciès ST est un peu plus accidenté, mais ne présente toujours 
pas de larges bandes telles qu’on a pu les voir sur la nuance à 14% de Cr. Les cupules paraissent 
encore moins bien dessinées que dans les deux autres directions de prélèvement. Il semble que l’on 
ait un endommagement intergranulaire pour les 3 sens à plus haute température. 
Ces résultats sont directement comparables avec ceux recueillis dans la littérature. Ainsi, suite à des 
essais sur une nuance extrudée à 14% de Cr, élaborée dans des conditions similaires à celles de 
l’étude, GETMAT [105], des fissures secondaires ont été largement observées suite à des essais de 
traction à température ambiante, mais pas au-delà. Et des essais en sens transverse ont montré les 
mêmes bandes, avec des structures fortement allongées dans le sens de filage. Sur ce même alliage, 
en sens long, des traces de rupture fragile sont observables sur des faciès d’éprouvettes testées à 
haute température (700°C). Des différences de faciès suivant la direction de sollicitation par rapport 
à l’axe de filage de la barre d’acier ODS MA 957 [106] ont également été observées. Il apparaît que le 
faciès varie avec la température pour des éprouvettes sens long. En sens transverse, de nombreuses 
bandes de cisaillement sont visibles dans l’épaisseur de l’éprouvette. 





Figure IV.20 : Faciès de ruptures à 20°C et 650°C d'éprouvettes de traction de la nuance à 14% de Cr filée CEA J56 pour 







Figure IV.21 : Faciès de ruptures à 20°C et 650°C d'éprouvettes de traction de la nuance à 9% de Cr filée CEA J84 pour 







Si l’on s’intéresse maintenant aux matériaux modèles, on constate que les faciès présentés Figure 
IV.22 sont bien différents de ceux observés sur les matériaux filés. La nuance renforcée K05 présente 
des zones avec de larges plages qui laissent penser que l’on a affaire à une rupture fragile par clivage. 
On observe tout de même, par endroit, quelques petites cupules bien dessinées, signe d’une rupture 
plutôt ductile. On peut rapprocher ces deux zones distinctes de la distribution de taille plutôt 
bimodale de ce matériau : en effet des grains nanométriques (quelques centaines de nanomètres) 
sont juxtaposés à des grains bien plus gros (plusieurs microns de diamètre), et il s’avère que la taille 
des petites cupules d’un côté et des facettes de clivage de l’autre pourrait correspondre à l’une et 
l’autre des familles de grains. A plus haute température, le faciès du K05 a peu évolué, mais on 
constate que l’on n’observe plus de cupules, mais plutôt des traces de ligaments ductiles entourés de 
zones plates. Comme pour les nuances renforcées, on voit bien l’évolution de la striction entre la 
température ambiante où elle est très prononcée et 650°C où elle est très peu marquée. 
Sur la Figure IV.22 sont également présentés les faciès à 20°C et 650°C de la nuance modèle sans 
nano-renfort. A 20°C, on voit ce qui ressemble à des fissures secondaires, qui délimitent des zones 
avec des cupules dont la taille est proche du micromètre, avec des zones «plates» qui sont peut être 
fortement désorientées, zones potentiellement favorables au clivage. Les fissures semblent dessiner 
des grains. Le faciès est assez proche de ce qui a été observé sur un acier filé contenant 16% de Cr 
(SOC-1) sur certains faciès de traction [107] pour des éprouvettes sollicitées en sens transverse. A 
plus haute température, contrairement aux autres nuances, la striction est encore plus prononcée 
qu’à température ambiante. On observe cette fois-ci de nombreuses cupules. Mais leurs arêtes sont 
plutôt émoussées (ce qui peut être dû à l’oxydation du faciès). La rupture est ductile même à haute 
température, sans signe de décohésion intergranulaire.  
L’observation des faciès après les essais de traction confirme l’idée évoquée dans le chapitre relatif 
aux propriétés mécaniques où, à haute température, la baisse de la ductilité  lorsque l’on diminue la 
vitesse de sollicitation serait induite par une modification des mécanismes d’endommagement. La 
modification des faciès avec la direction de prélèvement et de sollicitation de l’éprouvette suivant 
que le matériau est texturé ou non concorde également avec les résultats des essais mécaniques : 
nous avons observé des résultats très différents sur la nuance à 14% de Cr entre les sens ST, SL et 
45°, ce qui est bien visible sur les faciès. La nuance relativement isotrope à 9% de Cr, montre quant à 
elle des faciès assez similaires pour les différentes directions de sollicitation, ce qui est cohérent avec 
l’évolution des propriétés mécaniques de cette nuance. Il semblerait que ce soit en particulier la 
texture morphologique des grains qui influe sur les propriétés des alliages. 
 





Figure IV.22 : Faciès de rupture d'éprouvettes tractionnées à 20°C et 650°C des nuances modèles compactées par CIC avec 






II.2.2. En fluage 
Les faciès des nuances filées CEA à 14% de Cr J56 et 9% de Cr J84 ainsi que ceux des nuances modèles 
CIC avec renforts K05 et sans renfort K06 d’éprouvettes fluées à 650°C pour différentes contraintes 
(une forte contrainte et une faible contrainte pour chaque matériau) ont été observés. L’effet de la 
contrainte appliquée sur le faciès de rupture est visible sur la Figure IV.23 pour les nuances filées et 
Figure IV.24 pour les nuances modèles.  
Les faciès de la nuance J56 sont accidentés, avec des arêtes saillantes (Figure IV.23.a et b). Sur le 
faciès de l’éprouvette fluée sous faible contrainte (300 MPa), de part et d’autre des arêtes, il y a 
quelques cupules bien dessinées, signes d’un arrachement ductile. Le reste du faciès de l’éprouvette 
fluée sous 300 MPa est semblable à ceux de traction à faible vitesse sur la nuance à 14% de Cr J05, à 
savoir qu’il n’y a pas de cupules bien dessinées et qu’on note la présence de débris en fond de 
cavités, faisant penser à de la décohésion intergranulaire. Pour une plus forte contrainte appliquée, 
350 MPa, le faciès de rupture est également très accidenté. 
Pour le J84, sous faible contrainte (155 MPa, Figure IV.23.c), malgré l’oxydation apparente du faciès, 
on devine de la décohésion intergranulaire. En revanche, sous plus forte contrainte (210 MPa, Figure 
IV.23.d), on retrouve des cupules nettes traduisant une rupture ductile. Les faciès de rupture de cette 





Figure IV.23: Faciès de rupture d'éprouvettes fluées à 650°C pour les nuances CEA filées à 14% de Cr (J56) (a) à 300 MPa, (b) 
à 350 MPa et à 9% de Cr (J84) (c) 155 MPa, (d) 210 MPa 




Sur la nuance modèle avec renforts, les faciès des éprouvettes testées à 160 MPa et 225 MPa sont 
présentés Figure IV.24.a et b. Ils sont accidentés, et présentent de nombreuses marches. La rupture 
semble avoir eu lieu par couche, en escalier. Les deux échantillons présentent de nombreux débris et 
des ligaments, synonyme de décohésion. On remarque aussi des cupules relativement bien 
dessinées, la rupture est ductile pour ce matériau pour ces deux contraintes. 
En ce qui concerne la nuance modèle non renforcée, le faciès à basse contrainte (85 MPa, Figure 
IV.24.c) est très accidenté, et laisse penser qu’il y a de la décohésion intergranulaire. En revanche, à 
plus forte contrainte (120 MPa, Figure IV.24.d) les cupules sont présentes sur l’intégralité du faciès 
de l’éprouvette, signe d’une rupture ductile. Ce faciès est comparable à celui observée sur une 
éprouvette de traction à 650°C. 
Dans leur ensemble, les faciès de fluage sont très proches des faciès des éprouvettes tractionnées à 
haute température, particulièrement à vitesse lente. La sollicitation est assez similaire entre les deux 
types, seule la vitesse de déformation varie, puisque pour les essais de traction nous avons observé 
des échantillons jusqu’à 10-5 s-1, alors qu’en fluage on atteint des vitesses de déformation bien plus 






Figure IV.24 : Faciès de rupture d'éprouvettes fluées à 650°C pour les nuances modèles à 14% de Cr avec renforts (K05) (a) à 
160 MPa, (b) à 225 MPa et sans renfort (K06) (c) 85 MPa, (d) 120 MPa 
 




II.3. Observations des coupes longitudinales 
Les fûts des éprouvettes rompues après un essai de traction ou un essai de fluage ont aussi été 
observés. Ils ont été enrobés dans de la résine conductrice, cependant, pour protéger les faciès, un 
dépôt de nickel a été réalisé, il est visible (en haut et plus clair) sur les images présentées ci-après. 
II.3.1. En traction 
La Figure IV.25 présente les coupes longitudinales d’éprouvettes en ODS à 14% de Cr semi-industriel 
(J05) tractionnées à 400°C, 500°C et 600°C pour deux vitesses de sollicitation : 7.10-4 s-1 et 10-5 s-1. 
En comparant les fûts des éprouvettes testées à vitesse rapide, on remarque qu’à plus basse 
température, aucune porosité n’est visible (Figure IV.25 a). Mais plus on augmente la température de 
l’essai, plus le nombre de porosités augmente, et plus elles grossissent. A 500°C (Figure IV.25 b), elles 
sont assez nombreuses, à 600°C (Figure IV.25 c) elles le sont encore plus et leur taille est plus grande. 
A température identique, si on réduit la vitesse de sollicitation, le nombre de porosités augmente. 
Comme on vient de le voir, à 400°C vitesse rapide, on n’observe pas de porosité, mais à vitesse lente 
(Figure IV.25 d), de nombreuses se sont formées. Le constat est identique à 600°C : les porosités sont 
plus nombreuses et leur taille a augmenté (Figure IV.25 e). La longueur du fût de l’éprouvette qui est 
affectée par les porosités varie aussi : à 400°C à vitesse rapide, comme cela a été dit plus haut, 
aucune porosité n’est présente, à 500°C, on les retrouve sur plus de 700 µm depuis le faciès, et à 
600°C sur près de 1300 µm. A vitesse lente, la longueur affectée est de 500 µm à 400°C et 1500 µm à 
600°C. L’apparition des porosités est corrélée à une brusque diminution de la dureté de 50 points 
Vickers de dureté (sous 100 g). On notera également que toutes les porosités sont alignées suivant la 
direction de filage (et de sollicitation). 
Il apparaît donc que plus la température est élevée et la vitesse de sollicitation lente, plus 
l’endommagement est important. 
II.3.1. En fluage 
Si les faciès de fluage à 650°C ne semblaient pas indiquer de différences flagrantes entre les essais 
réalisés à basse contrainte et ceux à contrainte plus élevée, les coupes longitudinales tendent à 
indiquer le contraire. Les Figure IV.26 et Figure IV.27 présentent les coupes longitudinales des 
nuances CEA consolidées par filage et par CIC respectivement.  
En s’intéressant tout d’abord aux nuances filées, Figure IV.26, on constate que la nuance à 14% de Cr, 
pour une forte contrainte appliquée (350 MPa), Figure IV.26 a, présente de nombreuses cavités, d’1 à 
2 µm de large pour plusieurs microns de longs. Ces cavités sont présentes sur une large part du fût de 
l’éprouvette (plus de 2500 µm). Elles sont alignées dans le sens de sollicitation qui coïncide avec le 
sens long des grains. On remarque également la présence d’une seconde phase qui semble fissurée 
(Figure IV.26 b). Les analyses microsonde en coupe longitudinale ont montré sur cette éprouvette de 
nombreux précipités de quelques microns fortement enrichis en Cr, en W, O et C (voir Figure II.6). Ils 
pourraient correspondre à la seconde phase fissurée. Sur les nuances ODS DY [14], une seconde 
phase fissurée de la sorte a déjà été observée, cette fissuration était systématiquement 
perpendiculaire à l’axe de traction. La coupe longitudinale de l’éprouvette de J56 fluée sous 
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300 MPa, (Figure IV.26 c), présente moins de porosités et leur taille est nettement réduite, on les 
retrouve sur près de 1200 µm. Cette fois-ci, aucune phase fragile n’a été détectée. 
 
 
Figure IV.25 : Observations MEB de l'endommagement au niveau de la rupture d’éprouvettes d'acier ODS à 14% de Cr semi-
industriel J05 pour différentes températures 400°C (a et d) , 500°C (b) et 600°C (c et e) et différentes vitesses de 
sollicitation. On voit notamment, suivant les conditions, des porosités alignées suivant la direction d’extrusion de la barre 
(qui coïncide à la direction de sollicitation). La direction de sollicitation est verticale 
 
Pour la nuance à 9% de Cr J84, Figure IV.26 d à f, on constate que c’est à basse contrainte que la 
quantité de porosités est la plus élevée : à 210 MPa (Figure IV.26 d), on les distingue difficilement et 
on ne les retrouve que sur les 50 premiers micromètres à proximité du faciès, alors qu’à 155 MPa 
(Figure IV.26 f) elles sont présentes sur près de 2000 µm. Mais la grande différence pour l’éprouvette 
testée à forte contrainte provient des nombreuses fissures débouchant sur le fût, perpendiculaires à 
l’axe de sollicitation, qui ont été remarquées tout le long du fût (Figure IV.26 e). Quelques pointés 
d’analyse chimique qui ont été fait au cœur des fissures les plus grossières ont montré de forts 
enrichissements en carbone (en 1) et en W, Cr, Ti et O (en 2). La présence des porosités à faible 
contrainte est à relier, pour cette nuance, à la décohésion intergranulaire observée sur cette nuance 
dans le paragraphe précédent. 
Hormis pour l’éprouvette J84 testée à 650°C et 210 MPa, les autres éprouvettes des nuances filées 
observées n’ont pas présenté de fissures débouchant sur le fût. 
L’alignement des porosités suivant la direction de sollicitation est néanmoins assez surprenant, car 
dans de nombreuses études, on tend à observer d’avantage de cavités perpendiculaires à la direction 
de sollicitation et à les voir se propager perpendiculairement à l’axe de sollicitation, comme le 
prévoit la théorie [108], avec de la cavitation essentiellement sur les joints transverses. Certaines 
analyses en coupe longitudinale sur des éprouvettes fluées en ODS MA 957 [109, 110] sont en accord 
avec cette théorie, d’autres voient des porosités alignées dans la direction de filage, parallèles à la 
direction de sollicitation [24].  





Figure IV.26 : Observations MEB de coupes longitudinales d'éprouvettes fluées à 650°C pour les nuances filée CEA à 14% de 
Cr (J56) (a-c) et à 9% de Cr (J84) (d-f). Des analyses chimiques ont été faites au niveau des points marqués 1 et 2 (e). 1 
correspond à un carbure, en 2 on distingue un fort enrichissement en W, Cr, Ti et O. On distingue l’endommagement qui se 
traduit par la formation de cavités et de porosités dont la quantité et la taille varie avec le matériau et les conditions 
d’essai. La direction de sollicitation est verticale 
 
Si l’on regarde maintenant les coupes longitudinales des éprouvettes des nuances modèles (Figure 
IV.27), elles sont radicalement différentes de celles observées pour les nuances filées. On note ainsi 
un endommagement bien plus important. 
La nuance avec renforts sollicitée à 225 MPa présente de nombreuses petites porosités tout le long 
du fût de l’éprouvette, mais également des bien plus grosses (de l’ordre de la dizaine de 
micromètres) principalement perpendiculaires à l’axe de sollicitation. La Figure IV.27.a montre une 
grosse fissure (en bas), qui émerge à la surface de la zone utile. L’image donne l’impression que 
plusieurs cavités se rejoignent après coalescence. Quelques pointés d’analyse ont été réalisés en 
fond de fissure (Figure IV.27 b) et on note un fort enrichissement en W et C. L’éprouvette qui a flué 
sous une contrainte moindre (160 MPa), (Figure IV.27 c), présente beaucoup moins de grosses 
cavités qui sont plutôt localisées près du faciès de rupture. Elles sont également perpendiculaires à 
l’axe de sollicitation de l’éprouvette. On dénombre de nombreuses petites cavités mais elles ne sont 
pas alignées dans l’axe de l’éprouvette, mais plutôt réparties de façon homogène et ce sur toute la 
longueur de l’éprouvette. 
La nuance sans renfort testée sous une forte contrainte (120 MPa), Figure IV.27 d et e, présente de 
nombreuses fissures réparties de façon aléatoire. Contrairement à la nuance modèle avec renforts 
testée à forte contrainte, on ne distingue pas d’aussi grosses fissures, elles paraissent plus fines. En 
revanche, comme pour la nuance renforcée, on constate de très nombreuses fissures débouchant sur 
le fût de l’éprouvette, à proximité du faciès et même plus loin le long de la zone utile. L’éprouvette 
de K06 testée à plus faible contrainte présente un endommagement bien plus important. On note la 
présence de nombreuses cavités perpendiculaires à l’axe de sollicitation. Certaines d’entre elles 
mesurent plusieurs dizaines de micromètres, voir Figure IV.27 f et g. Dans la cavité présentée, on 
trouve en quantité importante du W, de l’O et du C, et en moindre mesure de l’Al. C’est pour cette 
éprouvette que des traces de décohésions intergranulaires ont été observées sur le faciès de rupture.  
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Le nombre important et la grosseur des cavités observées sur la nuance compactée avec renforts 
(K05) lorsque l’éprouvette a été soumise à une forte contrainte peuvent s’expliquer par le mode de 
consolidation de ce matériau. La compaction isostatique à chaud ne permet pas d’avoir un matériau 
compact à 100%, et il peut rester des porosités résiduelles (la compacité est moindre comparé à un 
matériau extrudé). On peut imaginer que lorsque la contrainte initiale est élevée, elle l’est 
suffisamment pour ouvrir les microporosités existantes, alors que lorsque la contrainte appliquée est 
plus faible, la création de cavités est possible, comme cela se passe sur les matériaux filés. 
 
 
Figure IV.27 : Observations MEB de coupes longitudinales d'éprouvettes fluées à 650°C pour les nuances modèles à 14% de 
Cr avec renforts (K05) (a à c) et sans renfort (K06) (d à g) pour différentes contraintes appliquées. Quelques analyses 
chimiques ont été faites dans les fissures : pour le K05 225 MPa (b), il y a un fort enrichissement en W et C (signalé par 1), et 
pour le K06 85 MPa (g), la fissure (2) est riche en C, O et W et dans une moindre mesure en Al. La direction de sollicitation 
est verticale  
 
II.4. Récapitulatif des observations de l’endommagement 
En traction comme en fluage, les informations récoltées pour essayer de comprendre les 
mécanismes d’endommagement des aciers ODS sont très nombreuses et semblent pour la plupart 
converger. On retiendra différents éléments importants qui sont regroupés dans le Tableau IV.2. 
Ainsi, il y a un effet important de la température et de la vitesse de sollicitation sur les nuances 
renforcées (CIC ou filées) : pour une température plus élevée et/ou une vitesse plus faible, le nombre 
de porosités présente le long de la zone utile de l’éprouvette croît de façon significative. En 
revanche, sur la nuance non renforcée on note peu d’effet de la vitesse de sollicitation et celui de la 
température ne va pas dans le même sens que pour les nuances renforcée : la striction augmente 




avec la température de l’essai.  Enfin, on note une forte influence du sens de prélèvement pour les 
nuances filées à 14% de Cr : le sens transverse présente des faciès différents des autres sens, de 
même qu’une striction bien moins prononcée. La texture morphologique et donc les joints de grains 
semblent jouer un rôle important dans l’endommagement des matériaux ODS.  
Il est de plus fort probable que l’endommagement intergranulaire thermiquement activé n’existe que 
sur les nuances renforcées. 
 
 Effet de la température Effet de la vitesse Effet du sens de prélèvement 
ODS filés à 9% et 
14% de Cr 
- Striction très limitée à haute 
température 
- Transition faciès de rupture 
ductile- rupture 
intergranulaire lorsque la 
température augmente 
- Nombre de porosités qui 
augmente lorsque la 
température augmente 
- Striction faible pour les 
vitesses les plus faibles 
- Porosités plus 
nombreuses 
- Endommagement plus 
sévère à faible vitesse 
- important sur la nuance à 
14% de Cr : ST très différent 
des autres sens (striction plus 
faible, bandes de 
déformation) 
ODS CIC à 14% 
de Cr 
 - Tendances similaires aux nuances filées mais porosités 
plus grosses 
- Indices de clivage sur les faciès de rupture à basse 
température 
- Pas d’influence du sens de 
prélèvement sur les faciès ou 
le coefficient de striction 
Non ODS CIC à 
14% de Cr 
- Striction très élevée qui 
augmente avec la 
température 
- Indices de clivage sur les 
faciès de rupture à basse 
température 
- Faciès de rupture ductile à 
haute température 
(nombreuses cupules) 
- Striction comparable 
entre les différentes 
vitesses de sollicitation 
- Peu d’effet de vitesse 
sur les faciès de rupture 
- Pas d’influence du sens de 
prélèvement sur les faciès ou 
le coefficient de striction 
Tableau IV.2 : Récapitulatif des observations de l’endommagement sur les différentes nuances de l’étude 
 
La texture morphologique des grains est un élément important du point de vue de 
l’endommagement. On a vu en effet que, suivant le sens de prélèvement de l’éprouvette pour les 
nuances à 14% de Cr filées, les faciès de rupture ainsi que les coefficients de striction sont bien 
différents. Le sens transverse présente l’endommagement le plus sévère. Le rôle de la texture 
morphologique n’est donc pas anodin. Les joints de grains auraient un rôle important dans 
l’endommagement des matériaux ODS. Lors des observations in situ de la déformation, les premières 
cavités s’étaient formées au niveau des joints de grain, suite à une très forte activité (sources de 
dislocations intergranulaires). De plus la chimie des joints de grains peut avoir elle aussi son 
importance. Comme cela a été présenté dans le chapitre II, consacré à la microstructure, les analyses 
microsonde en suivant le sens long des barres pour les nuances filées ont montré des 
enrichissements locaux en Ti, Al, O entre autres orientés dans le sens de filage et des zones riches en 
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Al, C, O sous l’aspect de liserés pour les nuances modèles compactées. Cette hétérogénéité chimique 
semble indiquer que certains joints de grains ont une chimie particulière et elle pourrait elle aussi 
expliquer la faiblesse de ces joints de grains particuliers. Ces zones particulièrement faibles 
pourraient expliquer que les phénomènes de cavitation y soient facilités.  
Enfin, on peut également noter que l’effet de la contrainte ne parait pas évident sur 
l’endommagement, que l’on parle des nuances renforcées ou non. 
Cette étude de l’endommagement qui n’a porté que sur quelques éprouvettes a permis une 
première analyse de l’endommagement des alliages ODS. Une caractérisation plus approfondie 
(observation d’une large gamme d’éprouvettes sollicitées en fluage à des contraintes plus faibles et 













Chapitre V : Interprétations des mécanismes  
De nombreuses caractérisations microstructurales et mécaniques ont été menées sur différentes 
nuances d’aciers ODS. Des mécanismes de plasticité et d’endommagement sont suspectés et discutés 
dans la première partie de ce chapitre. A partir des observations, plusieurs modélisations sont aussi 
proposées dans ce chapitre. La première concerne le durcissement des alliages ODS. La seconde 
porte sur le comportement en fluage avec une description phénoménologique des stades de fluage 
primaire et secondaire. Enfin, la question d’une compétition entre différents mécanismes est 
abordée. 
I. Synthèse des résultats  
Grâce aux différents essais mécaniques et aux observations de traction en MET in situ, plusieurs 
points importants quant aux mécanismes de déformation et d’endommagement ont été soulevés. 
 Entre la température ambiante et 400°C, les essais de traction montrent une très faible 
évolution des propriétés (limite d’élasticité, allongement total). En MET in situ, le 
comportement semble peu thermiquement activé : dans cette gamme de températures, les 
dislocations sont fortement épinglées sur les précipités. Le mouvement est essentiellement 
intragranulaire. Les volumes d’activation calculés sont cohérents avec des mécanismes 
faiblement thermiquement activés tels que du durcissement par solution solide ou par la 
force de Peierls. 
 Un pic de ductilité et un pic de sensibilité à la vitesse de sollicitation, cohérents avec les 
volumes d’activation, ont été détectés entre 500°C et 600°C. Du vieillissement dynamique 
pourrait expliquer ces phénomènes. L'observation en MET in situ d'un domaine de transition 
entre mouvement saccadé et mouvement visqueux des dislocations (coexistence de 
dislocations se déplaçant vite et très lentement) dans cette gamme de températures est la 
signature de ce mécanisme. Par ailleurs, la déformation aux joints de grains semble être 
également un mécanisme thermiquement activé prépondérant à ces températures. 
 A partir de 600°C, les données en fluage (exposants de contrainte compatibles avec du 
fluage-dislocation) indiquent que le mécanisme dominant serait imputable aux mouvements 
des dislocations. Les observations in situ en MET montrent qu’à ces températures, leurs 
mouvements sont clairement visqueux. Les observations in situ semblent en outre indiquer 
que les interactions dislocations-précipités sont moins nombreuses et que le franchissement 
des précipités est facilité. 
L’endommagement évolue aussi avec la température : il est plus sévère à haute température. 




 Aux plus hautes températures, les observations de déformation MET in situ ont mis en 
évidence une activité intergranulaire. Cette activation de sources intergranulaires conduit à 
la formation de cavités au niveau des joints de grains et à leur décohésion. Les analyses post 
mortem vont en ce sens : des alignements de porosités ont été observés suivant le sens long 
des joints de grains sur les coupes longitudinales d’éprouvettes testées en traction et en 
fluage. Les faciès de rupture confirment le caractère intergranulaire de l’endommagement à 
plus haute température. Lors des essais mécaniques, on observe une forte diminution de 
l’allongement total en traction à faible vitesse de sollicitation. On peut relier ce résultat aux 
porosités plus nombreuses le long des joints de grains pour les plus faibles vitesses. La 
nuance modèle sans renfort présente un allongement nettement supérieur à la nuance 
renforcée. Les renforts permettent donc de durcir la matrice et favorisent l’endommagement 
aux joints de grains. L’ activation préférentielle aux joints de grains semble courante dans les 
matériaux nano-grains [68] et serait un phénomène générique aux matériaux à grains 
submicroniques. On peut donc s’attendre à un effet potentiel de la taille des grains sur les 
mécanismes proposés. Cependant, les résultats sur le matériau modèle renforcé, qui 
présente une double distribution en taille de grains, laissent penser à un effet prépondérant 
des précipités sur ce phénomène. 
 Les textures morphologique et cristallographique des aciers ODS à 14% de Cr ont un impact 
sur l’endommagement. Le sens transverse présente des signes d’endommagement plus 
sévère que les autres directions. D’après les analyses de microsonde, certains joints de grains 
en sens long sont enrichis en élément Al et Ti (principalement). Les joints de grains 
pourraient alors être considérés comme des zones plus sensibles. 
Ces résultats confirment l’idée d’une compétition entre des mécanismes de plasticité et 
d’endommagement intragranulaire et intergranulaire. A basse température, c’est un mécanisme de 
durcissement par les précipités essentiellement intragranulaire. A plus haute température, dans la 
gamme explorée, on a une contribution intragranulaire et une contribution intergranulaire. 
L’activation des sources intergranulaires serait fortement thermiquement activée. Le fait que les 
mécanismes intergranulaires soient plus thermiquement activés que les mécanismes intragranulaires 
conduit à favoriser la contribution intergranulaire à faible vitesse de déformation. Ainsi, plus la 
vitesse de déformation est faible (en traction et en fluage) et plus la température de l’essai est 
élevée, plus l’endommagement est sévère et tend à se localiser préférentiellement aux joints de 
grains. 
Par une telle approche, on s’attend à voir une évolution du coefficient de Norton avec la contrainte, 
dans la mesure où en fonction de la contrainte, on estime qu’un mécanisme prévaut sur un autre. 
Cependant, expérimentalement, nous avons constaté que pour une température d’essai donnée, 
l’exposant de contrainte est constant. 
On considère donc les matériaux comme des matériaux biphasés dans lesquels le comportement 
intragranulaire est faiblement thermiquement activé et le comportement intergranulaire (au 
voisinage du joint de grain) fortement thermiquement activé. Il y aurait d’un côté le grain en lui-
même et de l’autre le joint de grain (ou leur environnement proche). 
On peut imaginer représenter le comportement du grain par une première loi de Norton avec des 
exposants de contraintes importants pour représenter le comportement intragranulaire : 



















Avec N  l’exposant de contrainte, c  le terme seuil d’activation du mécanisme, thermiquement 
activé, et A  une constante qui représente l’amplitude de la déformation. 
Pour représenter le comportement des joints de grains, une seconde loi de Norton avec un exposant 
plus faible simulant le « glissement aux joints de grains » a été utilisée (type glissement aux joints de 















La compétition entre les deux mécanismes pourrait être reproduite en normalisant la contrainte 
équivalente par une contrainte seuil d’activation plus faible pour le mécanisme intergranulaire que 
pour le mécanisme intragranulaire. Avec un tel formalisme on favorise la contribution intergranulaire 
à faible vitesse, ce qui permettrait de retranscrire l’effet de la vitesse sur la ductilité. 
Des simulations par éléments finis prenant en compte la compétition entre les deux mécanismes ont 
été faites pour différentes contraintes afin de quantifier l’impact sur le coefficient de Norton 
apparent. Le calcul a été mené sous Cast3m sur un maillage 3D (L. Gélébart et Y. Shen 
CEA/SRMA/LC2M) présenté Figure V.1, sur une microstructure ne présentant pas de texture 
morphologique, et pour une épaisseur de joint relative 20 fois plus faible que l’épaisseur du grain.  
 
 
Figure V.1 : Maillage d'un grain d'acier ODS en considérant un matériau biphasé. Les grains apparaissent en bleu, les joints 
de grains apparaissent en rouge. 
 
Ce modèle se base sur un tétraèdre de 10 points de Gauss. Les conditions aux limites sont définies 
par des conditions de périodicité suivant les axes x et z, et de symétrie suivant l’axe y. Le chargement 
est ensuite défini en force imposée. Cela équivaut à réaliser un essai de fluage sur un milieu infini 




Les calculs ont été faits pour différentes contraintes (comprises entre 160 MPa et 230 MPa) et 
différents exposants de contraintes (2 pour la composante intergranulaire et 15 pour la composante 
intragranulaire). Les simulations ne montrent pas d’évolution de l’exposant de contrainte apparent 
dans la gamme de contraintes investiguée, ce qui est en accord avec les résultats expérimentaux 
comme illustré sur la Figure V.2. On trouve alors un exposant de contrainte d’environ 6. 
 
 
Figure V.2 : Résultats des calculs par éléments finis - évolution de la vitesse de fluage secondaire avec la contrainte 
appliquée dans les joints (en bleu), dans les grains (en rouge) et totale (vert). 
 
Le fait qu’expérimentalement l’exposant de contrainte soit constant ne remet donc pas en question 
la compétition entre un mécanisme intragranulaire et intergranulaire.  
 
II. Modèle de durcissement 
Dans ce paragraphe, une modélisation du durcissement des matériaux de l’étude est proposée. Elle 
s’appuie sur les différents paramètres microstructuraux inhérents à ces différents matériaux. Des 
matériaux avec des chimies différentes (pourcentage de chrome variable), des modes de 
consolidation différents (impact sur la taille des grains, la densité de dislocations) ou encore avec ou 
sans renforts, ont été élaborés afin d’essayer de déconvoluer l’impact de chacun de ces paramètres 
sur le durcissement du matériau. 
Une décomposition de la limite d’élasticité a donc été proposée, basée sur un durcissement induit 
par : 
 La friction de réseau σ0; ou force de Peierls qui correspond à la résistance dans le métal pur 
et sans défaut. Cette force est relativement faible. Pour la calculer, nous avons retenu la 
formule suivante [111] :  






























Où µ est le module de cisaillement, ν le coefficient de Poisson qui vaut 0,29, a le paramètre 
de maille de l’acier qui vaut 0,2876 nm (à 20°C) et b est la norme du vecteur de Burgers : 
0,248 nm. ν ainsi que l’évolution de µ avec la température ont été déterminés de façon 
empirique (voir Annexe 4). 
 
 La solution solide σSS : les différents éléments tels que le Cr ou le W sont présents en solution 
dans nos matériaux. En considérant un effet de taille, l’expression retenue est la 







Où X est la concentration atomique en élément considéré (Cr ou W), K est un coefficient de 
durcissement déterminé de façon empirique et qui vaut 1400 pour Cr et 11000 pour W, le 
facteur 0,00689 permet la conversion psi-MPa. Ces données sont valables à température 
ambiante. Nous avons décidé de faire intervenir un effet température sur cette grandeur en 
utilisant un facteur correctif : µ(T)/µ(Ambiante) car dans la littérature [111], on retrouve 
souvent une dépendance linéaire du durcissement par solution solide avec le module de 
cisaillement. 
 
 La contrainte de Hall-Petch σHP : qui traduit l’influence de la taille des grains du matériau. Il 
est en effet communément admis que la limite d’élasticité d’un matériau varie comme 











 La contribution des dislocations σDisloc : les différentes interactions engendrées lors de leur 
mouvement permettent de remonter à une contrainte critique d’écoulement. Plus leur 
densité est élevée, plus cette contrainte sera forte. La formule utilisée est la suivante [66] :   
dislocDisloc bM     
Eq. V.6
 
Où M est le facteur de Taylor pris égal à 3 pour les nuances isotropes et à 2,5 pour les 
nuances texturées [79], α est un facteur d’efficacité du durcissement induit par les 
dislocations et une valeur de 1/3 est retenue [114] et ρdisloc est la densité de dislocations dans 
le matériau. Grâce aux analyses MET sur éprouvettes déformées à haute température et 
compte tenu de l’écrouissage modéré, la densité de dislocations est considérée pour ces 
calculs comme indépendante de la température (la température nécessaire pour restaurer le 
matériau de façon statique lors d’un traitement thermique est supérieure aux températures 




 La contribution des précipités σP : dans notre cas, on fait l’hypothèse que les précipités sont 
contournés, comme dans [57]. La contribution des précipités est alors définie comme étant 
la contribution de la contrainte d’Orowan σOr, contrainte de franchissement des précipités. 
Les paramètres importants de cette contribution sont la taille et la distance entre les 
précipités. De nombreuses formulations existent pour traduire le durcissement induit par la 














   Eq. V.7 
Où A et B sont des paramètres qui dépendent du caractère vis ou coin des dislocations (A 
vaut 1 ou 1/(1-ν) pour une dislocation coin ou vis respectivement et B vaut 0,7 ou 0,6), λs est 
la distance entre particules dans un plan de glissement donné, et d est le diamètre moyen 
des particules considérées. Les valeurs de λs, et de d sont données pour chacun des 
matériaux dans le Tableau II.6, en fin de chapitre II. 
 
On peut noter que les valeurs de λs obtenues comprises entre 45 et 170 nm sont cohérentes avec les 
distances entre points d’ancrage observées lors des essais de traction en MET in situ. Pour le calcul 
de la contrainte d’Orowan, nous avons considéré une contribution mixte des dislocations vis et des 
dislocations coin. 
Dans une telle représentation, l’estimation de la contrainte de franchissement des précipités utilise 
une taille moyenne de précipités. Une représentation prenant en compte la distribution en taille des 
précipités serait plus précise. En effet, une faible variation sur ces grandeurs modifie les résultats. 
Il est possible de sommer ces différentes contributions de plusieurs manières. Dans le cas présent, 
une somme mixte, est retenue. Il est en général avancé qu’il est pertinent d’utiliser une somme 
quadratique pour les contributions relatives aux précipités et aux dislocations car les forces de ces 
obstacles sont de même portée bien qu’elles aient des poids différents, et une somme linéaire pour 
les autres. Cette formulation a déjà été utilisée dans d’autres études [58, 111, 116, 117] : 
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0%2.0 PDislHPSS     
Eq. V.8 
L’analyse présentée sur la Figure V.3 a été menée sur la nuance à 14% de Cr semi-industrielle. Cette 
modélisation de la limite d’élasticité pour les matériaux filés est assez proche des données
 
expérimentales entre 20°C et 400°C.  
Après 400°C, elle surestime grandement la limite d’élasticité. Il faut alors prendre en compte une 
activation thermique des mécanismes dans ces matériaux, conformément à la modification du 
comportement avec la température observée lors des essais de traction en MET in situ. Le libre 
parcours moyen est plus important à partir de 400°C, et la force d’ancrage des dislocations sur les 
précipités tend à diminuer, cela traduit une forte activation thermique du franchissement des 
précipités. Pour en tenir compte, il est possible, par exemple, de faire intervenir le modèle de Rösler 
et Arzt [72, 73, 118]. Il s’agit d’une modification de la contrainte d’Orowan qui prend en compte une 
certaine relaxation par l’introduction d’un paramètre k (qui varie entre 0 et 1). La contrainte 
nécessaire au désancrage des dislocations peut s’exprimer de la façon suivante : 




21 kOrd    
Eq. V.9 
Pour cette modélisation nous avons utilisé différentes valeurs de k : k1=0,923 [104] et  k2=0,7.  
Au-delà et jusqu’à 550°C, l’activation thermique du franchissement en utilisant le formalisme de 
Rösler et Arzt (Eq.V.7) (en considérant un facteur de relaxation élevé, 0,923) semble traduire la 
réalité. En revanche, pour les plus hautes températures, aucun des modèles ne donne satisfaction ni 
ne retranscrit la chute des propriétés mécaniques. 
 
 
Figure V.3 : Confrontation des résultats expérimentaux (croix rouges) avec les différents modèles de durcissement pour la 
nuance ODS à 14% de Cr semi-industrielle J05 : en considérant le formalisme d’Orowan pour le durcissement induit par les 
précipités dans la somme totale, en losanges bleus, et en considérant le formalisme de Rösler et Arzt pour différentes 
valeurs du facteur de relaxation : k1=0,923 en carrés violets, k2=0,7 en triangles verts  
 
On peut étendre ce constat à l’ensemble des matériaux filés comme le montre la Figure V.4 pour la 
nuance à 9% de Cr CEA. En revanche, pour les matériaux modèles consolidés par CIC, les modèles 






Figure V.4 : Confrontation des résultats expérimentaux (croix rouges) avec les différents modèles de durcissement pour la 
nuance ODS à 9% de Cr CEA J84 : en considérant le formalisme d’Orowan pour le durcissement induit par les précipités dans 
la somme totale, en losanges bleus, et en considérant le formalisme de Rösler et Arzt pour différentes valeurs du facteur de 
relaxation : k1=0,923 en carrés violets, k2=0,7 en triangles verts  
 
 
Ces résultats montrent que les contributions dues aux interactions entre dislocations et précipités 
sont très importantes à basse température. Avec la température, on constate expérimentalement, 
lors des essais de traction in situ, une diminution de la contribution des précipités qui justifie l’emploi 
d’un formalisme de type Rösler et Arzt pour décrire leur contribution au durcissement. 
Ce modèle permet de quantifier les contributions respectives des différents paramètres 
microstructuraux au durcissement des matériaux (Figure V.5). Si l’on compare la nuance modèle avec 
renforts (K05) avec celle sans renfort (K06) on peut obtenir des informations sur le durcissement par 
les renforts. Les données issues des essais de traction (voir chapitre III) nous indiquent que l’effet des 
renforts est bien plus marqué à température ambiante qu’à 650°C : la différence de limite d’élasticité 
du matériau renforcé et du matériau non renforcé normalisée par la limite d’élasticité du matériau 
renforcé passe de 60% entre 20°C et 400°C à 45% à 650°C. Cela semble traduire un rôle durcissant 
des précipités plus important à basse température, modulo un biais dû à la différence de taille de 
grains. 
De façon analogue, on considère en première approximation que la principale différence entre la 
nuance ODS à 14% de Cr filée J56 et la nuance ODS CIC K05 porte sur la densité de dislocations et la 
taille des grains. A basse température, les résultats sont proches pour les deux matériaux, mais à 
haute température, les différences sont plus prononcées. On peut alors émettre l’idée que cette 
différence implique une contribution au durcissement liée à la taille de grains et à la densité de 
dislocations plus importante à haute température. 
 





Figure V.5 : Comparaison des différentes composantes des modèles par rapport à l'expérience pour la nuance ODS à 14% de 
Cr CEA (J56), la nuance modèle avec renforts (K05) et la nuance modèle sans renfort (K06). Les valeurs expérimentales de 
limite d’élasticité sont indiquées par des croix. A 20°C et à 400°C, le durcissement par les précipités est calculé à partir de 
Eq.V.7 (Orowan), pour les autres températures, il est calculé à partir de Eq.V.9 (Rösler et Arzt)
 
 
Un calcul de la contrainte nécessaire pour cisailler les précipités à été fait (voir Annexe 5). Les 
résultats ne semblent pas cohérents. On trouve en effet des valeurs de contrainte de cisaillement de 
l’ordre de quelques GPa. Des données ont déjà été obtenues sur des ODS [57, 119] et sont 
cohérentes avec nos résultats puisque des contraintes comprises entre 28 et 121 GPa ont été 
trouvées. Ainsi, il semble fort peu probable que les dislocations cisaillent les précipités et cela 
confirme notre hypothèse de départ qui consistait à dire que les précipités sont essentiellement 
contournés. 
Une telle modélisation met l’accent sur plusieurs points importants : 
 Dans un calcul avec une faible dépendance en température, et où seules les constantes 
élastiques (telles que µ) varient, c'est-à-dire à basse température, le modèle marche 
correctement.  
 A plus haute température, lorsque l’on introduit un mécanisme de franchissement 
thermiquement activé, le modèle recolle partiellement (mais pas totalement) aux données 
expérimentales. Cela implique la nécessité de faire intervenir de l’activation sur d’autres 
mécanismes : sur le durcissement induit par les dislocations par exemple, ou sur le 
durcissement par solution solide. Ce dernier point serait d’ailleurs cohérent avec les 
observations MET in situ. On peut également imaginer que d’autres mécanismes que ceux 
présentés contrôlent la plasticité à plus haute température. 
La modélisation proposée donne de bons résultats sur ces matériaux, or, par exemple dans le cas des 
aciers ODS DT et DY [14, 120, 121], le modèle de Rösler et Arzt ne semble pas applicable. L’activation 
thermique dans la formule de Rösler et Arzt intervient uniquement par le biais du facteur de 
relaxation k, qui passe de 0 dans la formule d’Orowan classique à des valeurs plus élevées. Mais il est 
considéré que ce facteur est athermique. Or ce n’est probablement pas le cas, et c’est l’une des 
thèses soulevées comme limite de l’application du modèle de Rösler et Arzt [122]. De plus, le modèle 
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de Rösler et Arzt est assez controversé pour une utilisation sur des matériaux avec des grains fins 
puisqu’il a été développé initialement sur des matériaux recristallisés avec une taille de grains bien 
supérieure à celles des différents matériaux de l’étude, et la transposition ne s’avère pas si évidente 
que cela. Enfin, le domaine d’application théorique se situe dans une gamme de hautes 
températures, dont nous sommes finalement assez éloignés.  
 
III. Comportement en fluage 
En partant du constat que le stade de fluage tertiaire est quasi inexistant, si on trouve un critère 
permettant de prédire le début de ce stade, on aurait alors un critère conservatif pour déterminer le 
début du stade tertiaire. Une telle analyse permettrait également de savoir si le début de fluage 
tertiaire est induit par de la striction ou s’il est lié à de l’endommagement. 
Le critère de Hart [48] appliqué à un essai de fluage , permet de déterminer à partir de quel moment 






   Eq. V.10 
Mais pour résoudre une telle équation, une loi analytique du comportement est nécessaire. Une 


















































Où ε est la déformation, σ est la contrainte appliquée,et t est le temps : ces trois grandeurs sont les 
données expérimentales ; n1, n2, des exposants de contraintes, σc1, σc2 des contraintes de 
normalisation, tc, un temps de fluage critique, ε1 une déformation et 2  une vitesse de déformation. 
Tous sont des paramètres à faire varier. Arbitrairement pour la première simulation, l’hypothèse 
suivante a été faite : σc1=σc2=σ0,2%. La Figure V.6 présente une comparaison entre les résultats 
expérimentaux et la simulation pour deux essais de fluage réalisés sur la nuance à 9% de Cr semi-
industrielle J04 à 600°C pour des contraintes de 180 MPa et 195 MPa. En ajustant les paramètres 
(Tableau V.1), on arrive à une bonne corrélation entre les données expérimentales et les simulations 
pour les deux conditions d’essais. 
 





Figure V.6 : Comparaison entre les courbes expérimentales (en pointillés) et simulées (traits pleins) par une équation de 
type Blackburn pour des essais de fluage réalisés sur la nuance à 9% de Cr semi-industrielle J04 à 600°C à 180 MPa en vert 
et à 195 MPa en rouge 
 
σc1=σc2 280 MPa 
ε1 0,22 sans unité 
tc 64 h 
2  0,00015 s
-1 
n1 6,7 sans unité 
n2 8,2 sans unité 
Tableau V.1 : Valeurs de sortie des différents paramètres ajustables permettant une bonne modélisation des résultats 
expérimentaux pour la nuance ODS à 9% de Cr J04 
 
A présent, il est possible de résoudre l’Eq.V10, on trouve alors pour l’essai à 195 MPa un fluage 
tertiaire qui débute après 12000 h d’essai. Or l’expérience nous a montré que l’éprouvette a rompu 
au bout de 2825 h.  
Cette analyse est uniquement rhéologique et elle ne prend pas en compte l’endommagement du 
matériau en cours d’essai. Cela signifie donc que l’endommagement est très important en fluage sur 
les matériaux ODS et qu’il est à l’origine de l’accélération de la vitesse de fluage (stade tertiaire). 
L’endommagement ne succède pas une étape de localisation (striction) induite par le comportement 
mais précède cette localisation. Cela serait en effet cohérent avec les observations de 
l’endommagement post mortem, mais également avec les observations in situ de la déformation en 
MET, pour lesquels de nombreux signes d’endommagement ont été constatés aux niveaux des joints 
de grains. 
Des simulations numériques plus fines du fluage par éléments finis sous Cast3M ont été réalisées 
dans le cadre du stage de fin d’étude de Mickaël Dadé (CEA Saclay). Bien que l’évolution de la 
contrainte en cours d’essai soit prise en compte, on retrouve un début de tertiaire simulé qui 
survient bien plus tard que ce que montre l’expérience. Ces investigations seront d’ailleurs 




IV. Synthèse sur les mécanismes 
Au cours des expériences réalisées à différentes échelles (essais mécaniques, observations in situ), un 
changement du comportement a été relevé en fonction de la température. Une première 
modélisation du durcissement indique qu’à basse température, le durcissement des matériaux est 
imputable à des mécanismes faiblement thermiquement activés et le franchissement des précipités 
semble être la composante principale. En revanche, à plus haute température, des mécanismes 
thermiquement activés sont à considérer, comme observés expérimentalement avec notamment 
l’activation de sources de dislocations intergranulaires. 
Une modélisation phénoménologique du comportement en fluage a également été conduite. Il en 
ressort que l’absence de fluage tertiaire sur des aciers ODS serait liée à un endommagement 
important du matériau.  
Malgré des hypothèses de départ poussées et un raisonnement qui constitue là une première 
approche, les résultats obtenus sont cohérents. Ils laissent supposer une compétition entre un 
mécanisme plus intragranulaire à basse température, et un mécanisme intergranulaire, 













Chapitre VI : Conclusions et perspectives 
Cette étude s’inscrit dans le cadre du développement d’une nouvelle génération de réacteurs 
nucléaires, et plus particulièrement les réacteurs à neutrons rapides refroidis au sodium (RNR-Na). 
Les aciers renforcés par une dispersion d’oxydes nanométriques, aciers ODS, sont envisagés comme 
matériaux de gainage du combustible pour ces réacteurs. 
Plusieurs nuances d’aciers ODS ont été largement caractérisées lors de cette étude : des nuances 
avec 9% et 14% de Cr consolidées par filage et des nuances dites modèles, plus simples, consolidées 
par compaction isostatique à chaud (CIC) l’une avec renforts, l’autre sans renfort. L’objectif de cette 
étude était de comprendre les mécanismes de plasticité de ces matériaux, en traction et en fluage, 
notamment aux températures d’emploi envisagées pour le gainage (autour de 650°C). Pour y 
répondre, une piste envisagée a été de déconvoluer les paramètres microstructuraux afin 
d’appréhender leurs effets. Les matériaux ont été analysés par une approche multi-échelles.  
Tout d’abord, leur microstructure a été caractérisée finement. Les aciers ODS filés à 14% de Cr 
présentent une forte texture morphologique couplée à une texture cristallographique : leurs grains 
sont fins et très allongés suivant la direction de filage. De par le mode de mise en forme, ils sont très 
écrouis, d’où une forte densité de dislocations. Enfin, leur matrice est renforcée par des nano-oxydes 
finement dispersés dans la matrice (du nanomètre à la centaine de nanomètres) et répartis de façon 
homogène. Les nuances à 9% de Cr ont des caractéristiques très proches, excepté les textures : leurs 
grains sont équiaxes, et ils ne présentent pas d’orientation cristallographique préférentielle. Les 
nuances à 14% de Cr modèles diffèrent des matériaux filés de par leurs grains qui sont plus gros et 
équiaxes et leur densité de dislocations qui est moindre. 
Puis, de nombreux essais mécaniques ont été réalisés en traction et en fluage. L’influence d’un grand 
nombre de paramètres tels que la température, la vitesse de sollicitation, la contrainte appliquée, a 
été étudiée. Le comportement est sensiblement le même pour toutes les nuances renforcées. On 
constate une chute de la limite d’élasticité à partir de 400°C, ainsi qu’une diminution de 
l’allongement total. Les nuances à 14% de Cr filées présentent une forte anisotropie de leurs 
propriétés mécaniques suivant la direction de sollicitation. Un pic de ductilité ainsi qu’un pic de 
viscosité sont observés : la sensibilité de la contrainte à la vitesse de sollicitation est très importante 
dans une gamme de température réduite autour de 600°C. Cela peut être induit par du vieillissement 
dynamique. Le rôle durcissant des nano-renforts a également été mis en évidence au cours des essais 
mécaniques en traction et en fluage : les aciers renforcés ont une meilleure résistance mécanique 
quelle que soit la température, leur résistance en fluage est accrue ; plus particulièrement les  
nuances à 14% de Cr filées ont une meilleure tenue en fluage en sens long, surement induite par la 
texture morphologique de leurs grains. Cependant, toutes les nuances renforcées ont un 
allongement à rupture plus faible ainsi qu’une vitesse de fluage secondaire moindre. Les exposants 
de contraintes sont élevés (> 10) pour toutes les nuances, même celle sans renfort. Ainsi, l’absence 
de fluage tertiaire des aciers ODS et leur faible déformation à rupture seraient liée à la présence des 
renforts. En revanche, les forts exposants de contrainte ne seraient pas dus aux renforts. 
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Les observations in situ de la déformation ont également mis en avant une évolution du 
comportement : un mouvement saccadé des dislocations, ainsi que d’importantes interactions entre 
dislocations et précipités ont été observés à basse température et jusqu’à 400°C. Les dislocations 
bougent essentiellement à l’intérieur des grains. Au-delà, les mouvements deviennent visqueux, et ils 
ne sont plus confinés à l’intérieur des grains : des sources de dislocations intergranulaires ont été 
largement observées à proximité des joints de grains. Le franchissement des dislocations par les 
précipités semble également facilité à plus haute température. Par ailleurs l’existence simultanée de 
mouvements de dislocations lents et rapides suggère l’existence d’un domaine de températures où 
du vieillissement dynamique contrôle la plasticité, à plus haute température, les solutés sont alors 
trainés par les dislocations. L’observation post mortem de l’endommagement suggère elle aussi qu’à 
basse température et vitesse de sollicitation élevée des mécanismes intragranulaires interviennent, 
tandis qu’à haute température, l’endommagement se fait essentiellement au niveau de joints de 
grains, avec notamment de nombreuses porosités alignés suivant ces joints. La diminution du 
coefficient de striction permet d’expliquer la diminution de la ductilité avec la vitesse de sollicitation 
en traction, ou la contrainte en fluage. 
L’évolution du comportement et de l’endommagement avec la température conduit à séparer les 
mécanismes en deux catégories : ceux qui contrôlent la déformation et l’endommagement à basse 
température et ceux qui les régissent à haute température. Une concordance des phénomènes aux 
différentes échelles a été observée. Il existe donc une compétition entre un mécanisme 
intragranulaire et un mécanisme intergranulaire. Le mécanisme intergranulaire, qui est plus 
thermiquement activé, favorisé à basse vitesse et haute température, peut expliquer la perte de 
ductilité en traction à vitesse lente ainsi que l’absence de fluage tertiaire en fluage à basse 
contrainte. 
Même si les matériaux modèles, plus complexes qu’espéré, n’ont pas permis de complètement isoler 
l’impact d’un paramètre microstructural vis-à-vis d’un autre, il ressort tout de même que la 
précipitation renforce nettement le matériau. Le rôle des renforts est confirmé en traction (à basse 
température surtout), et en fluage. A haute température, le durcissement est moindre car il y a une 
forte activation thermique du franchissement, comme on a pu le voir en MET in situ. Malgré tout, les 
mécanismes de plasticité ne semblent pas si différents entre la nuance renforcée et celle non 
renforcée. Est-ce dû à la présence non désirée de nanoparticules dans cette dernière ? Pour 
continuer à déconvoluer les paramètres microstructuraux, d’autres matériaux modèles sont à 
l’étude. Il serait intéressant de réussir à élaborer un matériau sans renfort avec une taille de grain 
nanométrique, une densité de dislocations équivalente à celle des nuances filées, mais cela ne s’est 
pas avéré réalisable pour le moment. A défaut, des observations MET in situ sur un alliage Fe-14Cr 
vraiment sans nano-renfort permettraient d’affiner le rôle des renforts sur la plasticité. Un matériau 
avec une taille de grains bien plus élevée serait aussi intéressant pour évaluer l’effet Hall-Petch sur 
l’endommagement. 
Les observations in situ de la déformation n’ont été faites que jusqu’à 600°C. Des analyses à plus 
haute température pourraient permettre de comprendre ce qui se passe au-delà, et de confirmer les 
mécanismes intergranulaires à ces hautes températures. 
Enfin, des modélisations plus poussées, prenant en compte l’évolution des mécanismes avec la 
température, avec une transition entre un caractère majoritairement intragranulaire et un caractère 




majoritairement intergranulaire, et la dynamique des dislocations par exemple pourraient apporter 
des éléments de compréhension sur le comportement des matériaux ODS. 
La thèse que va débuter Mickaël Dadé au LA2M (CEA) vise à explorer ces pistes entrouvertes sur la 
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Chapitre VIII : Annexes 
I. Annexe 1 - Procédés d’élaboration 
Tous les matériaux de cette étude sont issus de la métallurgie des poudres. Quatre lots de poudres 
(deux à 9% de Cr et deux à 14% de Cr), ainsi que deux types de consolidations (filage et compaction 
isostatique à chaud) ont été étudiés.  
Une partie des poudres a été cobroyée au LTMEx dans un attriteur Union Process type 1SD. Les billes 
utilisées sont en acier 440C, de diamètre 8 mm, avec un taux de remplissage de la cuve de l'attriteur 
égal à 2/3. Le rapport entre les billes et la poudre est le suivant : 18 kg de billes pour 1,2 kg de 
poudre. La poudre est broyée sous atmosphère argon pendant 10 h à 400 tr/min. 
Une fois le broyage terminé, les poudres sont enfermées dans des gaines puis mises sous vide 
(< 10-5 Pa) à 300°C. Après un réchauffage de la gaine à 1100°C pendant 1 h, la poudre est filée à 
1100°C dans une presse de 575 tonnes. La vitesse d’avance est d’environ 25 mm.s-1. La filière utilisée 
fait 21 mm pour un conteneur de 75 mm, ce qui conduit à un rapport de filage de 13. Au cours du 
filage, la gaine est lubrifiée au graphite. La barre obtenue est ensuite refroidie à l’air avant de subir 
un traitement thermique de détensionnement à 1050°C.  
La poudre peut aussi être consolidée par Compaction Isostatique à Chaud (CIC). Cette étape est 
réalisée par la société Bodycote. La gaine est compactée à 1100°C sous 1900 bars pendant 2 h. 
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II. Annexe 2 - Techniques de caractérisation microstructurale 
II.1. Microscopie Electronique à Balayage 
C’est en grande partie le Microscope Electronique à Balayage (MEB) du LA2M qui a été utilisé. Il s’agit 
d’un STEREOSCAN LEO 260 dont la tension d’accélération peut monter jusqu’à 30 kV. Les 
observations ont principalement été réalisées en mode électrons secondaires. Ces électrons 
permettent une analyse de la topographie de la surface de l’échantillon. Ce mode est adapté à 
l’observation des faciès de rupture des éprouvettes de traction et de fluage. Pour ce genre 
d’observation, aucune préparation particulière de l’échantillon n’est nécessaire.  
En parallèle, des coupes longitudinales des éprouvettes ayant été sollicitées mécaniquement (en 
traction ou en fluage) ont été observées au MEB. Pour cela, les fûts des éprouvettes ont été enrobés 
dans de la résine conductrice. Cette étape peut endommager les faciès de rupture. C’est pourquoi 
ceux-ci sont, au préalable, recouverts d’une fine couche d’or (~1 µm) par pulvérisation cathodique, 
avant de pouvoir y réaliser un dépôt de nickel par électrodéposition (dans un bain de Watt).  
 
II.2. Microscopie Electronique en Transmission  
Le Microscope Electronique en Transmission (MET) permet d'observer un échantillon (lame mince) 
en le plaçant sous un faisceau d'électrons accélérés. Cet outil de caractérisation est indispensable, de 
par les résolutions qu'il permet d'atteindre, pour déterminer des tailles de grains fines, observer 
entre autres des précipités nanométriques, des dislocations, etc. Les microscopes utilisés dans cette 
étude, JEOL 2010 (FEG et LaB6), JEOL 2100 et PHILIPS EM430, ont des tensions d'accélération 
respectives de 200 kV pour les deux premiers et 300 kV pour le dernier.  
Les différentes méthodes d’analyses des images MET qui permettent d’évaluer des densités de 
précipités, de dislocations nécessitent la connaissance de l’épaisseur de la zone de travail. Pour ce 
faire, la méthode dite de perte d’énergie (Energy Electron Loss Spectroscopy – EELS) est utilisée. Elle 
tient compte des interactions entre les électrons de la matière et ceux générés par le microscope. 
Plus les épaisseurs traversées par les électrons émis seront importantes, plus les pertes en énergie le 
seront aussi. On peut donc aisément accéder à ces grandeurs. 
Le mode Scanning Transmission Electron Microscopy couplée à de l’Energy Dispersive X-ray 
Spectroscopy STEM/EDX, qui correspond au mode balayage du microscope électronique en 
transmission a été utilisé dans le but de réaliser des analyses chimiques sur les différents matériaux. 
La taille de la sonde étant assez fine (0,5nm), elle permet une analyse chimique relativement locale 








Préparation des lames minces 
Pour ce travail, deux types de lames minces ont été préparés : l’un pour le MET conventionnel, et 
l’autre pour les essais de traction en MET in situ. Dans le premier cas, il s’agit de disques de 3 mm de 
diamètre, alors que dans le second, les lames sont des rectangles de 3 mm de long pour 1 mm de 
large, voir Figure 2.1. 
La méthode de préparation des lames minces est la suivante : l'échantillon est collé à l'aide d’une cire 
sur un support métallique puis il est poli mécaniquement avec du papier abrasif, de granulométrie 
allant de 300 à 1200, sur les deux faces jusqu'à ce que l'échantillon ait une épaisseur inférieure à 
100 µm. La lame ainsi obtenue est ensuite poinçonnée pour obtenir des disques de 3 mm de 
diamètre. Elle subit ensuite une attaque électrochimique dans une solution contenant soit : 70% 
d'éthanol, 20% d'éther monobutylique d'éthylène glycol et 10% d'acide perchlorique (pour une 
température de bain de 0°C), soit 90% d’éthanol pour 10% d’acide perchlorique (pour une 
température de bain de -10°C). L'appareil utilisé est un Tenupol Struers à jets, et les conditions 
d'utilisations retenues pour ce matériau sont une tension de 30 V pour une intensité de 170 mA. Le 
polissage électrochimique se poursuit jusqu'à obtention d'un trou dans l'échantillon, sa détection est 
automatique et entraine l'arrêt du polissage grâce à une cellule photosensible. Pour les lames de 
traction en MET in situ, les protocoles d'amincissement et de perçage sont les mêmes si ce n'est que 
l'on cherche à obtenir des lames très fines, avec des épaisseurs d'environ 50 µm, voire même moins 
si possible. En revanche, ces lames ne sont plus poinçonnées puisqu'il s'agit de lames rectangulaires, 
de 3x1 mm². Elles sont découpées au moyen d'une scie à fil ESCIL pourvue d’un fil diamanté de 
0,3 mm de diamètre. 
Qu'elles soient destinées à des observations conventionnelles ou à de la traction en MET in situ, les 
lames minces ont été prélevées dans deux sens différents : le sens longitudinal (dans le sens de 
filage), et le sens transverse (perpendiculairement au sens de filage).  
Les matériaux ODS étant très durs et ferromagnétiques, les échantillons de traction rectangulaire qui 
étaient collés ont compliqué les observations. C’est pourquoi des éprouvettes usinées ont également 
été utilisées (voir plan Figure 2.2).  
 
 
Figure 2.1 : Photographie des différentes lames minces utilisées (a) lame mince conventionnelle, (b) lame rectangulaire de 





Figure 2.2 : Eprouvette pour essais de traction en MET in situ 
 
Répliques extractives 
La précipitation étant une des caractéristiques importantes de ces alliages ODS, afin de faciliter sa 
caractérisation, des répliques extractives ont été réalisées. Il s'agit là de dissoudre la matrice et de 
récupérer les précipités sur un fin film de carbone. L'intérêt de cette technique est double : 
premièrement, la matrice étant dissoute, on s'affranchit de l'influence de celle-ci, en particulier de 
son ferromagnétisme qui rend difficile la perception des plus petits oxydes. Le second avantage est 
que l'analyse chimique des précipités est facilitée puisque le faible signal analysé provenant des 
précipités n’est plus perturbé par celui de la matrice.  
Le protocole de préparation de répliques extractives est basé sur des données préexistantes [44], 
mais a été optimisé durant cette étude pour les aciers ODS à 14% Cr. Un morceau de métal massif est 
poli mécaniquement sur papier SiC jusqu'à une granulométrie 4000, puis à la pâte diamantée jusqu'à 
0,25 µm afin d’obtenir un poli miroir, avec une surface ayant le moins de défauts possible. Ensuite, 
l'échantillon est attaqué électrochimiquement dans une solution composée de 10 g de 
tétraméthylamonium, 100 mL d'acétyle acétone et 900 mL de méthanol. L'attaque dure environ 5 
minutes sous une tension de 5 volts, la solution se teinte alors en jaune-orange et la surface de 
l'échantillon est uniformément attaquée. Un schéma de l'installation est proposé ci-dessous (Figure 
2.3). Dans notre cas, dans le but d'améliorer le contact et donc le passage du courant entre 
l'échantillon et la solution, nous l'avons foré, fileté le trou pour y visser une vis par laquelle nous 
avons immergé le métal dans le bain d'attaque. Enfin, pour éviter toute infiltration de solution ou 







Figure 2.3 : Schéma du montage utilisé pour l’attaque électrochimique 
 
Lors de cette étape, il n'y a attaque que de la matrice car les précipités sont normalement inertes vis-
à-vis de ce bain.  
Après cette étape d'attaque, un fin film de carbone est déposé par évaporation sous vide sur la 
surface qui a été attaquée. Cette surface est ensuite quadrillée à l'aide d'un cutter ou scalpel, les 
carrés faisant environ 2x2 mm² maximum. Ensuite, en suivant le même protocole d'installation que 
pour l'attaque électrochimique, l'échantillon est plongé dans la même solution. Pour les aciers ODS, 
la tension de dissolution requise est de 2-3 V. Cette étape est plus lente que la phase d'attaque, et 
après 40 minutes, les petits carrés sont en suspension dans le bain. On les récupère un par un au 
moyen de doubles grilles de cuivre. On les rince pendant 5 minutes dans un premier bain d'éthanol, 
puis 15 minutes dans un second bain d'éthanol. Chacune des répliques est récupérée dans une grille 
de cuivre et séchée avec le plus grand soin, en prenant garde de ne pas mettre directement le film de 
carbone en contact avec le papier absorbant (ou papier filtre) car cela pourrait le détruire (par 
capillarité). 
Le schéma ci-dessous (Figure 2.4) résume et illustre les différentes actions de chacune des étapes 
successives sur la surface de l'échantillon à savoir l’état de surface après le polissage mécanique (poli 




Figure 2.4 : Schéma de préparation d'une réplique extractive (a) état de surface après polissage mécanique (b) état de 




Observation de la déformation in situ 
Les observations de la déformation in situ dans un MET ont été réalisées au Centre d’Elaboration de 
Matériaux et d’Etudes Structurales (CEMES, Toulouse), sur un MET Jeol 2010. 
Le porte objet utilisé pour les observations de traction in situ diffère quelque peu de celui utilisé en 
microscopie électronique en transmission conventionnelle. Le schéma du porte objet est présenté 
sur la Figure 2.5 ci-après.  
L’utilisation des rectangles comme éprouvette de traction in situ implique l’utilisation de colle 
Araldite à température ambiante ou de ciment pour les observations au-delà de 300°C pour fixer 
l’échantillon dans les mors du porte-objet. 
 
 
Figure 2.5 : Schéma du porte-échantillon traction chauffant 
 
 
II.3. Autres techniques 
Dureté 
Différentes mesures de dureté ont été réalisées sur les matériaux de l’étude. Tout d’abord, des 
mesures de micro-dureté Vickers ont été effectuées au SEMT/LTA (Service d’Etudes Mécaniques et 
Thermiques), au moyen d’un microduromètre Duramin A300 (Struers), sous une charge de 100 g. Cet 
appareil automatisé permet la réalisation de cartographies de dureté. En parallèle des mesures de 
dureté ont été faites au SRMA à la fois sous 100 g pour comparer avec les données obtenues au LTA, 
mais aussi sous 1 kg et 20 kg afin de comparer les matériaux de l’étude avec ceux d’études 
antérieures. Pour limiter l’influence de l’état de surface des échantillons, ils ont tous été préparés de 
la même façon, par polissage mécanique jusqu’à la pâte diamantée 1 µm. 
Diffraction des rayons X pour analyse de texture 
L’analyse de texture a ici été réalisée en diffraction des rayons X. Elle repose sur la loi de Bragg : une 
famille de plans donnée du cristal ne va diffracter les rayons X que pour certaines orientations de 
l’échantillon. Cette orientation/désorientation joue un rôle important quant à l’anisotropie en 
termes de comportement mécanique, le comportement sera donc dépendant de la direction de 
sollicitation. Il est à noter qu’il existe une relation entre le rapport de filage du matériau et l’indice de 
texture J, celui-ci traduisant l'acuité de la texture. De ce fait, l’histoire mécanique et thermique du 





Tout comme pour la dureté, les échantillons ont été polis mécaniquement jusqu’à la pâte diamantée 
1 µm. Les mesures ont été réalisées en diffraction des rayons X sur un goniomètre automatisé 4 
cercles D500 Siemens pourvu d’un détecteur de type diode SiLi. Les plans cristallographiques 
analysés sont les suivants : (110), (200) et (211). 
Microsonde de Castaing 
Les différents matériaux ont été analysés chimiquement en microsonde, notamment pour contrôler 
l'homogénéité de répartition des différents éléments chimiques. La microsonde électronique de 
Castaing utilisée est spécialement équipée pour doser le carbone. Les analyses ont été effectuées sur 
l’appareil SX 100 CAMECA qui est équipé de 5 spectromètres munis de 14 cristaux analyseurs. Il 
permet également une acquisition d'images en électrons secondaires et rétrodiffusés pour faire 
apparaître des contrastes de numéro atomique, ainsi qu’une visualisation de la répartition des 
éléments (cartographie X) et la quantification des images X ainsi réalisées. Là encore les échantillons 
ont été polis mécaniquement jusqu’à la pâte diamantée 1 µm puis sur une plateforme vibrante à 
l’alumine pendant 6 h. 
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III. Annexe 3 - Techniques de caractérisation mécanique 
Traction 
Une large campagne d’essais de traction a été menée sur 3 types d’éprouvettes : des éprouvettes 
cylindriques (voir plan Figure 3.1), des éprouvettes plates à sections carrée (voir plan Annexe 3.2) et 
des mini-éprouvettes plates (voir plan Figure 3.3) d’autre part. Les différentes éprouvettes sont 
présentées sur la Figure 3.4.a. Les dimensions réduites des mini-éprouvettes permettent de rendre 
compte d’une éventuelle anisotropie des propriétés mécaniques suivant la direction de sollicitation. 
Ces éprouvettes sont en effet prélevées à la fois en sens long, en sens transverse et à 45° par rapport 
à la direction de filage, alors que les éprouvettes cylindriques ont été utilisées pour caractériser 
uniquement le sens long de la barre. Les différents sens de prélèvement sont illustrés Figure 3.4.b. 
Les essais ont été réalisés sur une machine Instron munie d’une cellule de force de 200 kN dans le cas 
des éprouvettes cylindriques et de 20 kN pour les mini-éprouvettes et sur une machine hydraulique 























Figure 3.4 : (a) Illustration des 3 géométries d’éprouvettes utilisées (mini-éprouvette, éprouvette plate et éprouvette 
cylindrique) ; (b) Schéma du prélèvement des mini-éprouvettes SINQ dans la barre d'ODS (axial, radial et à 45°) 
 
Fluage 
Pour les essais de fluage, les éprouvettes utilisées sont cylindriques, avec un diamètre de la zone utile 
de 4 mm et de longueur utile de 20 mm, voir plan Figure 3.5. Elles sont prélevées de façon à ce que la 
longueur soit parallèle au sens long de la barre. Certains essais ont été faits sur des machines 
doubles, c'est-à-dire que dans un même four, on place 2 éprouvettes, chacune ayant sa propre ligne 
d’amarrage et son propre poids appliqué. Le lancement des essais de fluage a été réalisé dans les 
mêmes conditions pour l’ensemble des essais, à savoir, un gradient de température sur l’éprouvette 
inférieur à 3°C (3 thermocouples sont disposés sur la zone utile de l’éprouvette : un en haut, un au 
milieu et un en bas), avec une stabilisation de plus de 2 h, la mise en charge se fait à une vitesse 
d’environ 5 MPa/s après avoir appliqué une précharge (pour tendre la ligne d’amarrage) de 10% de la 












IV. Annexe 4 – Détermination des grandeurs élastiques 
Le module d’Young (module d’élasticité) et le coefficient de Poisson ont été déterminés 
expérimentalement. Ces grandeurs ont été mesurées au LTMEx par la méthode de fréquence de 
résonance. Les éprouvettes utilisées sont des disques pour les grandeurs à température ambiante 
que l’on fait vibrer suivant deux modes : la torsion et la flexion, et des parallélépipèdes sollicités 
seulement en flexion pour la détermination en température.  
Pour les mesures réalisées à température ambiante, l’éprouvette est excitée par un mini-marteau. 
Pour atteindre le mode de vibration en flexion, il faut frapper le disque sur un demi-rayon et pour 
celui en torsion, il faut taper en plein centre du disque.  
Environ 50 mesures sont réalisées dans chacun des modes de vibration à l’ambiante pour obtenir une 
bonne statistique. 
Nous avons prélevé des éprouvettes de chaque type suivant 2 directions, l’une parallèle et l’autre 
perpendiculaire à la direction de filage de la barre. Les résultats sont présentés dans le tableau ci-
dessous. Quel que soit le sens de prélèvement, on obtient les mêmes valeurs de module d’Young et 
de coefficient de Poisson, ce qui est en accord avec l’isotropie de ce matériau. 
 
 Sens long Sens travers 
Module d’Young Ε (GPa) 213.3 213.7 
Module de cisaillement µ (GPa) 82.79 82.91 
Coefficient de Poisson ν 0.29 0.29 
Tableau 4.1 : Propriétés élastiques du 9% Cr à température ambiante 
 
Les valeurs obtenues sont inférieures à celles de l’ODS à 14% de Cr [123] (mesures réalisées 
uniquement dans le sens long) puisque l’on trouve un module d’Young de 230 GPa et même aux 
autres nuances à 9% de Cr (F41) filées en larget : un écart systématique de 10 à 15 GPa est observé 
quelle que soit la température jusqu’à 700°C. 
Les mesures ont été faites entre la température ambiante et 1000°C avec une montée en 
température de 180°C par heure et un palier de 10 minutes à 1000°C, qui permet de vérifier la 
stabilité des mesures. L’évolution du module d’Young avec la température est présentée sur la figure 
suivante. On peut noter vers 850°C un « sursaut » du module d’Young. Cela correspond au 
changement de phase du matériau qui a lieu à cette température (pour les nuances à 9% de Cr 






Figure 4.2 : Evolution du module d'Young du 9% Cr avec la température 
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V. Annexe 5 – Calcul de la contrainte de cisaillement 
Les calculs de la contrainte de cisaillement des particules d’oxyde ont été réalisés à l’aide des 
formules suivantes. On considère trois composantes dans le calcul de cette grandeur. 
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- µm le module de cisaillement de la matrice : 89 GPa (à 20°C) 
- µp le module de cisaillement du précipité : 85,2 GPa [125] 
- ν le coefficient de poisson du précipité : 0,30 
- b la norme du vecteur de Burgers : 0,248 nm 
- a l’énergie par unité d’aire d’une paroi d’antiphase détruisant localement l’ordre du 
précipité : 0,4 J.m-2 [114] 
- fv la fraction volumique de précipité : 0,32% pour la nuance à 14% de Cr J05 
- r le rayon moyen des précipités : 3,1 nm pour la nuance à 14% de Cr J05 
-  l’écart entre les réseaux de la matrice et du précipité (misfit) : 0,126 [69] 
L’application numérique pour la nuance ODS à 14% de Cr semi-industrielle conduit à des valeurs 
relativement faibles pour les composantes chimique et de module : respectivement 28 MPa et 
12 MPa, et à une valeur bien trop élevée pour l’effet de cohérence : 6,2 GPa. Ces calculs laissent 
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Plasticité d’alliages renforcés par nano-précipitation 
Dans le cadre du développement des réacteurs à neutrons rapides refroidis au sodium (RNR-Na) pour 
la quatrième génération de réacteurs nucléaires, les aciers renforcés par une dispersion d’oxydes 
nanométriques (Oxide Dispersion Strengthened, ODS) sont envisagés comme matériaux de gainage 
du combustible. Ils présentent en effet une bonne stabilité dimensionnelle sous irradiation grâce à 
leur structure cubique centrée, ainsi que d’excellentes propriétés en fluage thermique grâces aux 
nano-renforts.  
L’objectif de cette thèse est de comprendre les mécanismes de plasticité de tels matériaux à haute 
température, via une approche multi-échelles. D’une part, des caractérisations microstructurales 
fines ont été réalisées sur des aciers ODS à 9 et 14% de chrome, consolidés par filage ou compaction 
isostatique à chaud. D’autre part, des essais mécaniques en traction et fluage ont été menés afin 
d’évaluer leurs propriétés. Les informations obtenues couplées à des observations in situ de la 
déformation lors d’essais de traction dans un Microscope Electronique en Transmission ont permis 
de mettre en avant une évolution des mécanismes de déformation et d’endommagement avec la 
température. A basse température un mécanisme à caractère intragranulaire a été identifié. A haute 
température, une augmentation de la composante intergranulaire du mécanisme et son effet néfaste 
sur l’endommagement ont été mis en avant. Enfin, grâce a une nuance modèle sans renfort, le rôle 
durcissant des nano-renforts sur les propriétés mécaniques ainsi que sur les mécanismes a été 
évalué. 
Mots Clés : ODS, plasticité, microstructure, traction, fluage, MET in situ 
 
Plasticity of alloys strengthened with nano-precipitation 
As part of the development of the new generation of nuclear power plant, especially sodium-cooled 
fast reactors (SFR), oxide dispersion strengthened (ODS) steels are considered as potential candidates 
for cladding materials. Their main advantages are their excellent dimensional stability under 
irradiation, thanks to their body centered cubic structure, and their high thermal creep resistance 
due to the nano-particles. 
The aim of this work is to understand the plasticity of such materials through a multi-scale approach. 
First, the microstructure of 9% and 14% Cr ODS steels has been finely characterized. Then, their 
mechanical behavior has been studied through tensile tests and creep tests. In addition, in situ 
Transmission Electron Microscopy straining experiments have been carried out to observe the 
dynamic behavior at a finer scale. This work emphasizes an evolution of the deformation and damage 
mechanisms with temperature. At room temperature, a mechanism with a strong intragranular 
contribution is noticed. At high temperature, an increase in the intergranular component has been 
pointed out. Consequently, it leads to more severe damage. Finally, the hardening role of the 
precipitates on the mechanical properties and the plasticity has been evaluated thanks to a “model” 
material, without precipitate.  
Keywords : ODS, plasticity, microstructure, tensile properties, creep, in situ TEM 
 
